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INTRODUCTION 



Les materiaux en general et les metaux en particulier constituent un role important pour 
tout developpement industriel ou progres technologique. Une grande partie de l'activite 
economique des pays industrialises est rattachee aux materiaux. Vu les exigences de l'industrie 
moderne, de nombreux programmes de recherche sont en route pour le developpement d'autres 
materiaux plus performants et moins couteux tels que les composites, les ceramiques, les 
polymeres etc...., mais les alliages metalliques occupent toujours une place importante, car les 
caracteristiques de ces demiers s'ameliorent de jour en jour grace aux recherches. 

Les proprietes d'emploi des metaux et alliages sont determinees en grande partie par la 
morphologie et le degre de dispersion des phases qui les constituent, c'est-a-dire par la 
microstructure. Aujourd'hui martriser les microstructures en vue d'optimiser telle ou telle 
propriete est realisable par des traitements thermiques ou thermomecaniques appropries, qui 
sont fondes sur les possibility de transformations structurales. A cet egard les metallurgistes se 
sont poses deux questions importantes: 

- Pourquoi une transformation se produit-elle? 

- Comment se produit une telle transformation? 

La comprehension des divers aspects des transformations de phases devient done 
necessaire pour la martrise de la technologie des materiaux metalliques. Parmi les 
transformations de phases a l'etat solide les plus interessantes et qui ont longtemps attire bon 
nombre de chercheurs c'est la precipitation discontinue qui se produit lors des traitements de 
vieillissement et representant une transformation a l'etat solide d'une solution sursaturee (phase 
cio) en deux phases distinctes P et a apparaissant le plus souvent sous forme de structure 
lamellaire, elle se fait a partir d’un joint de grain et par diffusion intergranulaire suivant 
plusieurs mecanismes tels que : la germination, la croissance et la coalescence. 

La premiere decouverte sur la precipitation discontinue ete faite en 1930 dans l’alliage 
Ag-Cu riche en argent. Bien qu’une multitude de travaux ont ete realises dans ce domaine, le 
sujet reste d’actualite, car d’une part cette reaction occupe une place importante a cause de son 
influence sur les caracteristiques mecaniques et physiques des alliages metalliques et d autre 
part bon nombre de questions restent encore non elucides et concernant en particulier le 
mecanisme, la cinetique, la forme et le type de precipite ainsi que la dissolution du precipite 
lamellaire. 
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I.Recristallisation 



1.1. Introduction 

On dit qu’un metal est ecroui, lorsqu’il a subit une deformation plastique a froid ; sa 
microstructure a ete modifiee, ses proprietes physiques et mecaniques ont ete alterees, une 
certaine quantite de l’energie a ete emmagasinee, car la plus grande partie du travail absorbe 
par la deformation du metal se transforme en chaleur [1] alors la partie restante s’accumule 
sous forme d’energie potentielle est conduit a 1’ augmentation des defauts structuraux tels que : 
Defaut ponctuels : lacunes et interstitielles 
Defauts lineaires : dislocations 

Defauts de surface : defauts d’empilement, macles et sous grains. 

Les defauts de structure formes lors de la deformation ne se trouvent pas generalement en 
equilibre thermodynamique [2] ; ceci fait que l’etat d’un metal ecroui est 
thermodynamiquement instable. Mais pour restaurer les proprietes et la structure que le metal 
possedait avant la deformation, un apport d’energie est necessaire, c’est -a -dire il faut le 
rechauffer, sauf, bien sur si la deformation a ete appliquee a temperature assez elevee, par 
exemple le cas du fluage. Le rechauffage d’un tel metal provoque differents processus tels que 
la restauration et la recristallisation, qui ont pour but de detruire totalement l’ecrouissage et de 
recreer une structure adaptee a un usage industriel quelconque. 

Done une structure ecrouie est caracterisee par une forte deformation orientee des grains et 
meme disparition des joints de grains, d’apres la figure 1 les grains b ont un volume equivalant 
a celui des grains a. Les espaces clairs schematisent la fragmentation du reseau initial et les 
formes en trapeze symbolisent les deformations elastiques accompagnees de tensions. 

Au point de vue macroscopique, l’ecrouissage d’un metal conduit a une augmentation de 
la durete (HV), de la resistance a la rupture (R) et de la limite elastique (Ro,oo 2 ), mais en contre 
partie conduit a la diminution de l’allongement a la rupture (A%) et de l’aptitude a la 
deformation (K) [3] 
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Figure 1. Deformation orientee du grain (a) Grain avant ecrouissage (b), Grain 
apres ecrouissage et (c) Grain recristallise [1]. 

L’ ecrouissage peut constituer un mo yen et parfois le seul, d’elever la limite elastique et la 
durete d’un metal, mais quand il depasse un certain taux d’ ecrouissage, il peut presenter des 
inconvenients et peut etre dangereux lorsqu’il devient une cause de fragilite. 

Comme il a ete deja mentionne le recuit provoque un retour plus ou moins important aux 
proprietes mecaniques et structurales et comprend deux grandes etapes : 
la restauration 
et la recristallisation 
1.2. Restauration 

C’est un traitement qui est effectue a une temperature inferieure a celle de la 
recristallisation (inferieure a 0,2-0,3Tf). La restauration est definit comme le retablissement 
plus moins partiel des proprietes physiques ou mecaniques d’un metal ecroui sans modification 
apparente de sa structure. 

Les grains initiaux demeurent la base de la microstructure, mais il se produit une 
diminution du nombre des defauts ponctuels ainsi qu’une diminution de la densite des 
dislocations, accompagnee de rearrangement de celle-ci en configuration de plus basse energie, 
sans toute fois que leur densite diminue de fagon notable. 
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La mise en mouvement des seules dislocations implique un faible relachement des 
liaisons atomiques. Le traitement de restauration est rarement applique aux aciers, il est par 
contre couramment applique aux alliages legers. Apres ecrouissage, les enchevetrements des 
dislocations forment des parois relativement planes. Dans un premier temps, les dislocations se 
regroupent et se condensent dans les parois, l’interieur de la cellule se trouve ainsi libre de 
dislocations, les parois se precisent et s’affinent. 

Dans un second temps ou durant la deuxieme etape de restauration, appelee aussi 
polygonisation, est une fragmentation des grains en blocs plus petits legerement desorientes les 
uns par rapport aux autres c’est-a-dire les cellules constituent alors des cristallites faiblement 
desorientes entre eux, aux formes polygonales caracteristiques. 

La deformation d’un cristal, sous l’effet de flexion, produit des dislocations a distribution 
chaotique dans les plans de glissement (fig. 2). Le chauffage qui rend possible 1’ autodiffusion 
formee a partir des dislocations en exces de meme signe une paroi, ce qui aboutit a la 
constitution dans un monocristal ou dans les grains d’un polycristal de blocs (polygones) sans 
dislocations et separes entre eux par des joins legerement desorientes souvent de forme 
incurvee. 

Ce type de polygonisation se manifeste generalement apres faible deformation 
accompagnee de chauffage a la temperature T= (0,25 -r 0,3 Tf). 




Figure 2. Evolution de la microstructure au cours de la restauration. Polygonisation 
apres flexion d’un monocristal. (a) Orientation de l’eprouvette, 

(b) glissement au cours de la flexion, (c) polygonisation [3]. 
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Dans les cas courants, la restauration ne modifie pas 1’ ensemble des proprietes 
mecaniques, cependant, sous l’effet de la restauration, la resistance de certains metaux (Al, Ti, 
Mo etc...) diminue sensiblement, alors que leur plasticite et leur resistance a chaud 
augmentent. A un moment defini de polygonisation, la durete, la limite elastique 
conventionnelle, la limite de fatigue du cuivre, du nickel et de leurs alliages, ainsi que leurs 
plasticites s’ameliorent et en meme temps les effets non elastiques diminuent. 

La consolidation resulte de la fixation des dislocations mobiles par les atomes des 
inclusions et dans les parois de dislocations apparues pendant la polygonisation du metal 
deforme. Done au cours de la polygonisation on peut constater, dans certains metaux, la 
modification des proprietes physiques et mecaniques, de ce fait on distingue deux categories de 
metaux [4] : 

a) Les metaux a faible ou moyenne energie de defauts d’empilement, dont les 
dislocations ne montent pas facilement et les proprietes mecaniques n’evoluent 
qu’au cours de la recristallisation, c’est le cas de nombreux metaux, notamment 
le cuivre. 

b) Les metaux a forte energie de defauts, dont le rearrangement des dislocations est 
facile, d’ou la modification des proprietes mecaniques est notable avant la 
recristallisation ; C’est le cas de 1’aluminium. 

La cinetique de la restauration est tres caracteristique et bien differentes de celle de la 
recristallisation; la vitesse de restauration est d’autant plus importante que la temperature est 
elevee, mais elle varie dans le sens inverse avec le temps de recuit. 

1.3. Recristallisation primaire et secondaire 

La recristallisation est caracterisee par le developpement de nouveaux grains au depend 
d’une matrice se trouvant dans un etat structural moins parfait. Les conditions de chauffage et 
de maintien en temperature sont determinees en fonction de la composition de l’alliage et du 
taux d’ecrouissage. Les impuretes et les elements d addition ont pour effet d’augmenter la 
temperature de recristallisation tout en diminuant la mobilite des nouveaux joints de grains. 
Pour un meme taux de deformation, la temperature de recristallisation est d’autant plus basse 
que le temps de recuit est long [5] . 

Cette transformation est accompagnee d’une diminution importante de R ra , R e , HV et 
d’une augmentation de A% et K. La recristallisation est precedee par la formation de nouveaux 
grains par germination et croissance dans un metal ecroui. 
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Ces germes sont d’autant plus nombreux que le taux d’ecrouissage est plus eleve, et sont y 
fait des cristaux a l’etat embryonnaire autour desquels les atomes viennent se rassembler. En 
consequence, plus le taux d’ecrouissage est important, plus la dimension des cristaux formes a 
la suite du recuit est faible. 

La recristallisation s’effectue en 3 etapes : 

- Germination 

- Croissance 

- et Coalescence. 

1.3.1. Recristallisation primaire (germination et croissance normale) 

La recristallisation primaire resulte de la formation et de la croissance des germes en de 
nouveaux cristaux aux depend d’une matrice qui dans un etat structural moins parfait. Les 
germes apparaissent avec une orientation differente de celle de la matrice (fig. 3) ou ils sont 
nes ; ils croissent progressivement aux depend des anciens grains deformes jusqu’a ce qu’ils 
arrivent en contact les uns avec les autres et a ce stade, la recristallisation primaire proprement 
dite est achevee et on entre dans le stade appele croissance des grains. 




Ligure 3. Schema de la recristallisation [5] 

La croissance de nouveaux grains est conditionnee par l’energie de distorsion 
emmagasinee, c’est-a-dire pour diminuer l’energie interfaciale totale, il peut y avoir un 
grossissement du grain de recristallisation primaire par migration des joints de grains, les gros 
grains absorbent en general les petits. 
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La force motrice de recristallisation primaire n’existe plus, cependant le metal 
recristallise possede done un exces d’energie sous forme de joints de grains, la force motrice 
est alors 1 energie interfaciale des joints. 

La croissance des grains se fait dans la direction ou la desorientation est plus faible. Pour 
qu’un germe consume la structure qui l’entoure, il doit avoir une dimension suffisante et une 
certaine difference d’orientation par rapport au voisinage. 

Dans les metaux CFC de faible energie de defauts d’empilement (cuivre et ses alliages, 
aciers inoxydables austenitiques), il apparait de nombreuses macles, dites macles de recuit. Sur 
une coupe metallurgique, elles apparaissent sous la forme de lamelles, qui peuvent traverser 
tout le grain (fig. 4) et elles sont limitees par des joints coherents qui coincident avec le plan de 
macles. Leur origine s explique par la faible mobilite des joints de macles [5]. 




Figure 4. Macles de recuit (c) interfaces coherentes et (i) incoherentes [5] 

1.3.2. Recristallisation secondaire (croissance anormale) 

Lorsqu’on poursuit le recuit apres recristallisation totale, cette demiere est suivie d’un 
remaniement de la structure, au cours du quel, certains grains grossissent aux depends d’autres, 
qui disparaissent (fig. 5) simplement certains grains de petite taille, issus de la recristallisation 
primaire sont caracterises par une certaine orientation cristallographique, se mettent 
soudainement a croitre, d’ou le nom souvent utilise de recristallisation secondaire [6]. 
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Figure. 5 Evolution de grain lors de la recristallisation secondaire [6]. 

Le metal recristallise possede done un exces d’energie sous forme de joins de grains, et la 
force motrice est alors l’energie interfaciale des joints. 

Au cours de la recristallisation secondaire, la structure est momentanement constitute de 
deux families de grains de grosseurs differentes, jusqu’a ce que les nouveaux cristaux aient 
envahi toute la masse, alors les joints de grains en croissance migrent dans la direction de leur 
centre de courbure (fig. 6) [7]. Ceux-ci atteignent alors une faille moyenne d’equilibre, qui est 
fonction de plusieurs parametres, tels que les inclusions finement disseminees, conduisent a la 
modification de la cinetique de grossissement du grain. Si leur repartition n’est pas uniforme, la 
taille finale du grain peut-etre heterogene. 

La temperature du recuit est le facteur le plus important pour un metal, dans des 
conditions d’ecrouissage determines, le grain grossit d’autant plus vite que la temperature est 
elevee. Le taux d ecrouissage intervient indirectement, en affinant d’abord le grain de 
recristallisation de maniere qu’apres grossissement dans des conditions determinees 
(temperature et temps de recuit determine), le grain est encore d’autant plus fin que 
1’ ecrouissage est plus fort en affinant d’abord le grain de recristallisation de maniere 
qu’apres grossissement dans des conditions determinees (temperature et temps de recuit 
determine), le grain est encore d’autant plus fin que l’ecrouissage est plus fort. La majeure 
partie du grossissement du grain s’effectue assez rapidement (durant les premieres minutes), et 
le phenomene n’evolue ensuite que tres lentement. Les longues durees de maintien donnent 
neanmoins des grains sensiblement plus gros. 
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Figure 6. Croissance anormale du grain [7] 

La taille des grains obtenus apres recuit de recristallisation, qui ne peut se produire qu’a 
partir d’un certain taux critique de deformation [8], influe beaucoup sur les proprietes des 
alliages, car une structure a grains fins est plus resiliente qu’une structure a gros grains, qui 
n’est pas favorable pour des sollicitations mecaniques [9]. Le choix de la temperature de 
recristallisation est fonction du taux d’ecrouissage et de la duree de recuit. 

Pour que les grains restent fins il faut choisir des temperatures de recuit non elevees et 
des durees de maintien courtes, car les temperatures elevees conduisent parfois au lieu d’une 
croissance normale des grains a une croissance anormale. Une morphologie de croissance 
anormale pour certains grains est nefaste pour un materiau destine a la mise en forme car elle 
peut conduire a sa fragilisation [10]. Le nombre de sites favorables a la germination est 
influence principalement par le taux d’ecrouissage. Cependant pour des taux d’ecrouissage 
faibles il a ete observe une germination avec distorsion des joints de grains et pour des taux 
d’ecrouissage eleves, les limites a grands angles produites par les bandes de cisaillement dans 
les grains initiaux, agissent comme lieu de germination. 

L’effet des particules de la seconde phase est tres complexe dans la recristallisation des 
alliages metalliques, car l'interaction resultant de l'association du joint de grain et une particule 
de seconde phase resulte de la reduction de l'energie totale de joint et a comme consequence 
une cessation de la croissance [11]. 
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Gladman [12,13] a considere le role des particules de deuxieme phase en relation avec la 
croissance du grain individuel dans une structure polycristalline bidimensionnelle ou le nombre 
de grain qui peut se developper est restreint de sorte qu'a mesure que la taille des grains 
augmente, peu de grains possedent la possibility d'immigrer jusqu'a ce que la croissance soit 
libre. Generalement la cessation de croissance ne correspond pas toujours a un etat d'equilibre 
et d’ autre part il y’a trois raisons qui nous oblige a connaitre l’effet des particules de la seconde 
phase sur la recristallisation: 

- La plupart des alliages industriels contiennent des particules de la seconde 
phase qui peu vent modifier la taille des grains lorsque la temperature change [14]. 

- Ces particules ont une grande influence sur la cinetique, et la texture de 
recristallisation. Drolet [15] a demontre que le cycle thermique peut avoir comme 
consequence le developpement d'une sous structure de dislocations empechant la 
croissance du grain. 

- La possibilite de controler la dimension du grain et la texture durant le processus 
thermodynamique [16]. 

1.3.3. Mouvement du joint de grain 

La recristallisation et la croissance sont basees sur le mouvement du joint de grain, dont la 
force motrice de migration est dans la reduction de son energie totale. II existe deux 
probabilites pouvant provoquer la migration du joint. 

La premiere probability conditionne le mouvement du joint de grain, par 
1’ existence d’une difference dans 1’ energie libre par unite de volume entre les deux grains 
adjacents, dans ce cas il y aura une pression sur le joint, alors ce dernier migre d’une region 
a basse energie vers une region a haute energie, c est le cas de la recristallisation. 

La deuxieme probability est basee sur la reduction de 1 energie totale du joint de grain, qui 
represente la force motrice de sa migration, c est le cas de la croissance du grain [17], dont il 
existe differents modeles geometriques du mouvement du joint de grains et en particular dans 
un bicristal, ou le calcul de la force motrice de deplacement du joint de grain est base sur la 
reduction de 1 aire du joint de grain. Schwindermann et al [18-20] ont developpe un modele 
geometrique lors d une etude faite sur un bicristal d’aluminium (fig.7a), ou le joint migre 
avec une force motrice constante du grain I vers le grain II. De meme Roth et al [21,22] 
adopterent la technique du coin pour etudier la migration du joint de grain dans un bicristal 
(fig. 7b) pour l’initiation du mouvement du joint, du grain I au grain IL 
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Ce dernier se transforme de la forme plane a la forme cylindrique de rayon x, si y est 
l’energie de surface du joint, l’expression de la pression du joint sera : 

P = y / x, 

Done la force motrice augmente avec le rapprochement du joint a la pointe du bicristal, ce 
qui donnera a la fin un monocristal. 




Figure 7. Schema d un bicristal (a) geometrie a force constante [18-20]et (b) geometrie 
du coin [21,22] 
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II. Precipitation discontinue 

II.1. Generalites sur les phenomenes de precipitation 

Pour ameliorer les proprietes mecaniques d’un metal pur [23], le metallurgiste dispose de 
plusieurs methodes qui, toutes consistent a creer des obstacles a l’interieur du metal qui 
s’opposeront a la creation de nouvelles dislocations ou au deplacement des dislocations 
existantes et dont les principals solutions sont : 

> La mise a profit des joints de grains ; diminution du diametre des grains (efficace 
dans les structures cubiques centrees). 

> L’ecrouissage par deformation plastique. 

> L’addition d’elements d’alliages en solution solide. 

> La precipitation d’une deuxieme phase dispersee. 

> La precipitation d’un element insoluble a basse temperature (durcissement 
structural). 

Parmi ces solutions et celle que fera l’objet de notre etude est la precipitation d’une 
deuxieme phase. Dans la plupart des solutions solides metalliques, la solubilite limite diminue 
avec la temperature. II en resulte qu’un alliage, dont l’etat d’equilibre correspond a un systeme 
monophase a une temperature determinee, peut devenir biphase a des temperatures plus basses 
[24]. Ce processus qui correspond a une transformation a l’etat solide avec augmentation du 
nombre de phases, est habituellement designe par le terme de precipitation. Les phenomenes de 
precipitation revetent dans les solutions solides metalliques une importance pratique 
considerable, car ils modifient profondement les proprietes parfois dans un sens favorable. Les 
processus de precipitation a partir de solutions solides sursaturees ; qui font intervenir les 
phenomenes de diffusion, sont generalement classes en deux categories principals, la 
precipitation heterogene et la precipitation homogene. 

La precipitation homogene (continue) resulte des mecanismes mettant en jeu 
simultanement, tout au long de la transformation, 1’ ensemble des atomes concernes ; une des 
caracteristiques de la transformation continue et la variation continue du parametre de reseau 
de la phase mere durant le vieillissement [25]. La precipitation continue est caracterisee par 
une croissance relativement lente des cristaux [] individuels, les cristaux de la matrice 
conservent leur structure, mais leur concentration change continuellement. La precipitation est 
continue lorsque la saturation des cristaux mixtes metastables est faible (fig. 8). 
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Figure 8. Precipitation continue dans l’alliage Cu-3%Ti [25] 

Dans le cas de la precipitation heterogene, le produit de la reaction ne se forme qu’en 
certains sites ; parfois on confond la precipitation heterogene et la precipitation discontinue qui 
n’en est en fait qu’un cas particulier [26]. 

Done en general le phenomene de precipitation consiste en la decomposition d’une 
solution solide sursaturee (phase homogene possedant au moins deux constituants) en un 
melange de deux phases de composition differente [27], dont l’une a une structure proche de la 
phase initiale (la matrice, ou phase mere) et l’autre est generalement dispersee a l’interieur de 
la matrice est appelee precipite. Elle est caracterisee par une germination et une croissance. 

La figure 9 represente la precipitation discontinue dans l’alliage Cu-3%Ti [25]. 




Figure 9. Precipitation discontinue dans l’alliage Cu-3%Ti [25] 
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II.2. Types de precipitation 

Le phenomene de precipitation peut-etre illustre par l’exemple de la solution solide 
Alimunium-Cuivre [28] (fig. 10). 




Figure 10. Diagramme d’equilibre du systeme d’alliages Al-Cu [28] 



Le diagramme comprend un domaine de phase a<> (solution solide de cuivre dans 1’ aluminium) 
qui s’etend jusqu'a 6%. Considerons un alliage homogene de concentration C a une 
temperature Ti (point M) dont l’etat d’equilibre correspond a un systeme monophase, si cet 
alliage est soumis a un refroidissement rapide de Ti a la temperature ambiante, l’etat stable a 
haute temperature deviendra hors d’equilibre. Le cuivre reste en sursaturation dans la solution 
homogene. Mais au contraire un revenu du meme alliage a une temperature T3 (point M’) 
« refroidissement lent » doit le rendre comme siege d’une precipitation c’est-a-dire le 
transformer en un systeme d’equilibre biphase (a+P). 

De la temperature Ti a T 2 il n’y a aucune transformation, 1’ alliage reste homogene, au 
dessous de T2 il y a transformation a l’etat solide avec apparition d’une nouvelle phase p 
(AI2CU phase intermetallique) au sein de la solution solide. Ce phenomene est habituellement 
designe par le terme de precipitation. 
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Le point representatif de la solution solide mere se deplace le long de la courbe S2 S3, la 
solution solide s’enrichit en aluminium au fur et a mesure qu’elle rejette des quantites 
croissantes de precipites, beaucoup plus riches en cuivre. 

La precipitation peut-etre designee par la reaction suivante : 



ao ^ a + p 

ao - Solution solide sursaturee en element d’alliage (phase mere), 
a - La phase appauvrie en element d’alliage ayant le meme reseau de structure que la 
phase mere. 

p- Phase precipitee riche en element d’alliage (dans notre cas la phase intermetallique). 

Done la phase a a la meme structure que la phase initiale ao, elle se differencie uniquement par 
la concentration. 

La phase P peut-etre : 

a) Un cristal mixte avec la meme structure, le cas de la precipitation discontinue de 
l’alliage Au-Ni [29]. 

b) Un cristal mixte avec une structure differente, le cas des alliages du systeme Pb-Sn 
[30], 

c) Phase intermetallique, le cas du systeme Cu-Zn [31]. 

d) Phase liquide, le cas du systeme Pb-Bi [32]. 

Les phenomenes de precipitation prennent une place considerable dans les solutions 
metalliques, car elle modifie profondement les proprietes des alliages , parfois dans un sens 
favorable, ces modifications consistent le plus souvent a des elevations de la charge de la 
rupture et de la durete [33], done 1’ apparition de precipitation est le plus souvent accompagnee 
de changement de proprietes, la resistance est d’autant plus elevee que plus le precipite est 
finement reparti, meme les proprietes magnetiques et electriques sont aussi influencees. 

Les precipitations sont des sujets de recherches actuels, concemant surtout leurs 
mecanismes et leurs cinetiques. La premiere transformation est designee par la precipitation 
continue, dite aussi homogene ou generale, c’est une transformation dans laquelle le transport 
des atomes se fait par diffusion, elle est caracterisee par une distribution uniforme des 
precipites dans la matrice [33]. 

L’appauvrissement de la phase mere en atomes de solute permet de fournir les atomes 
necessaires au developpement du precipite. En pratique, la precipitation continue (homogene) 
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ne se produit qu’exceptionnellement et la germination demarre presque toujours sur des 
heterogeneites de la phase mere qui abaissent l’enthalpie libre de formation des germes en 
reduisant, soit l’energie superficielle, soit l’energie de deformation, ou encore les deux. Ces 
heterogeneites peuvent etre des impuretes, des inclusions, des dislocations, des surfaces ou des 
joins de grains [34]. 

II est etabli que la presence des defauts de reseau favorise la germination du precipite, dans 
des conditions ou celle-ci aurait peu de chance de se produire en l’absence de ces defauts. Pour 
cette raison les cristallites formees sur les defauts apparaissent frequemment avant les 
cristallites resultant de la precipitation homogene [35]. 

Experimentalement, il a ete montre qu’une deformation plastique prealable, au traitement 
de vieillissement favorise l’evolution de la precipitation continue au detriment de la croissance 
des cellules dans les alliages Cu-In. D.Biwilliams et E.P.Buther [36] affirment que sous 
l’influence de la deformation plastique la vitesse de la precipitation continue augmente. La 
deformation plastique introduit des defauts cristallographiques supplementaires dans la matrice 
et la precipitation est activee sur ces defauts plans ou lineaires. Par consequent, le degre de 
sursaturation de la matrice en atomes de solute diminue, ce qui implique une diminution de la 
force motrice de la reaction de precipitation cellulaire. 

Dans le cas d’autres alliages, la densite elevee de dislocation multiplie les sites favorables 
a la precipitation cellulaire, car les dislocations s’alignent pour former des joins de grains 
supplementaires, ce qui favorise le type de decomposition. 

La seconde connue sous le nom de precipitation discontinue ou encore connue auparavant 
sous 1’ appellation « le phenomene enigme », car ce n’est qu’en 1949 que Geisler [37] donna 
des references concernant cette demiere, elle est appelee aussi transformation cellulaire, 
allusion faite a la morphologie du produit de reaction. Cette reaction est caracterisee le plus 
souvent par une coexistence de la phase sursaturee initiale (ao), au sein de laquelle la 
concentration du solute demeure inchangee et les produits de precipitation qui sont deux phases 
(a+P) avec un front de reaction precis dans les cristaux mixtes sursatures (ao). 

Les deux phases (a+P) correspondent aux phases d’equilibre dont les compositions 
respectives sont celles d’equilibre a la temperature consideree Les changements de structures 
et de composition se produisent seulement dans les regions adjacentes a l’interface mobile. 

Ainsi, aux interfaces entre regions qui ont subit la reaction de decomposition et 
celles ou cette derniere n’a pas encore lieu, il existe une discontinuite de concentration. 
Done la phase mere ne subit pas de changement jusqu’a ce qu’elle soit balayee par l’interface 
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et la transformation est complete dans les regions sur lesquelles 1’ interface est passee. Done il y 
a apparition de colonies formees d’un agregat avec une phase mere appauvrit et d’un precipite 
tels qu’un gradient de concentration discontinue apparait avec la phase mere. 

Dans la precipitation discontinue, le front de reaction presente une limite de phase 
incoherente [38] pour lequel la distance interlamellaire 8 prend des valeurs de 0.5nm et dans 
des cas particuliers 1.0 nm (fig. 11). 




Figure 11. Schema de la precipitation discontinue [38] 

La croissance cooperative des deux phases debute le plus souvent sur les joins de grains 
mais dans le cas particular sur la surface libre et la croissance isotherme s’effectue avec une 
vitesse constante, dans la mesure ou il n’y a pas de reactions concurrentielles. 

Lorsqu’on a atteint un stade de precipitation le plus souvent par la formation d’ourlets de 
precipitation, la distance interlamellaire (8) reste approximativement constante et dans lesquels 
les lamelles se ramifient ou se ferment de nouveaux germes de la phase [S dans le front de 
reaction. 

La figure 1 1 indique une particularity de la precipitation discontinue ou la matrice (a) 
videe de la cellule de precipitation a la meme orientation que le grain 1 et la desorientation de 
la matrice dans le grain 2 est la particularity essentielle de la precipitation discontinue [39]. 
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La figure 12 montre la precipitation discontinue dans l’alliage Mg -8,8at.%Al, obtenue par 
microscopie electronique, ou on peut distinguer clairement les phases ao , a et p. 

Front de reaction 1 




Figure 12. Precipitation discontinue dans l’alliage Mg-8At%Al [39] 

La precipitation discontinue intervient a basse temperature et a mesure que la temperature 
s’eleve, la probability de changement du mecanisme discontinu en mecanisme continue 
augmente. Un tel changement de mecanisme a ete observe dans les alliages Cu-In [40]. Le 
mecanisme de precipitation discontinue depend en particulier du degre de sursaturation de la 
solution solide, il a ete suggere que la precipitation discontinue se produit lorsque la 
sursaturation est importante et sa cinetique est d’autant plus rapide que cette sursaturation est 
forte. Les places preferentielles d’ apparition du precipite sont les imperfections tels que : 

dislocations, plans de glissement, joints de grains etc 

La figure 13 schematise les differents types de precipitation : 

> A (a) precipitation continue localisee (non observable par microscopie optique a ce 
stade), les precipites sont plus localises sur les plans de glissement et dans les joints de 
grains. 
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> A (b) la precipitation continue elargie (croissance des particules et appauvrissement de 
la matrice), et survieillissement des precipites localises, la precipitation sur les bandes 
de glissement n’apparait pas et les precipites localises peuvent etre formes de structure 
de Widmanstatten. 

> A (c) la spheroidisation des precipites dans la matrice appauvrie et non recristallisee. 

> De B (a) a B (c) et de C (a) a C (c), les precipites lamellaires induisant la 
recristallisation qui est complete dans B (c) et C (c). 

> Dans B (a) et B (b), la precipitation continue est sous forme de structure de 
Widmanstatten, cette derniere est consommee dans B (c). Aucune precipitation 
continue n’est observable par microscopie optique de C (a) a C (c). 

> Dans B (d) et C (d) la spheroidisation des precipites est faite dans une matrice 
appauvrie et recristallisee. 
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II.3. Probability d’apparition de la precipitation continue et discontinue 




Ou : 

Di : coefficient de diffusion d’ interface dans le front de reaction. 

Dy : coefficient de diffusion volumique. 
t : temps d’ incubation. 

Dans la reaction de precipitation continue autocatalytique, la formation de germes et leur 
croissance, sont conditionnees par la presence des dislocations qui jouent un role dominant. La 
reaction est consideree autocatalytique a cause du manque d’une discontinuity rigoureuse. 

II.4. Systemes d’alliages a precipitation discontinue 

Durant les 25 premieres annees, apres la decouverte de la precipitation discontinue, elle a 
ete consideree comme curiosite et elle a ete observee seulement en un nombre insignifiant 
d’alliages (fig. 14). 
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Figure. 14 Diagramme montrant le N— de publications par annee [39] 



C’est a partir de 1958 que des recherches intensives ont debutes, relative a cette reaction, 
de nouveaux cristaux mixtes ont ete decouvert et lesquels peuvent par l’intermediaire de la 
precipitation discontinue dissoudre leur sursaturation. II existe plus d’une centaine de systeme 
d’alliages ou la precipitation a ete observee. 

II.5. Conditions necessaires d’apparition de la precipitation discontinue 

Le phenomene de precipitation discontinue a ete decouvert par Agreew et al [41,42], 
dans les alliages Ag-Cu. Depuis, sa comprehension a enormement evolue grace au grand 
interet qu’elle presente au point de vue scientifique et industriel, non seulement vis-a-vis du 
mecanisme de la reaction proprement dite, mais aussi des modifications des proprietes du 
metal qu’elle presente. 

La precipitation discontinue correspond a une reaction a l’etat solide : 



Clg CX.+ p 

C’est une decomposition de la phase mere ao sursaturee en deux phases filles a (phase 
appauvrie en element d’alliage) et p (compose intermetallique riche en element d’alliage). 
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Les deux phases croissent simultanement par mouvement d’un front de reaction (fig. 15) 
qui limite la phase mere ao et le produit de precipitation a+p. 




En ce front, la composition de ao change brusquement, ao et a represente la meme phase, 
mais avec des compositions differentes. Comme la transformation progresse par avance du 
front, le processus est appele precipitation discontinue. Les deux phases a et p croissent sous 
forme de lamelles altemees, dont a reste relativement sursaturee et inhomogene. Le premier 
germe de la phase p se forme a un joint de grain, puis grace a des germinations repetees, un 
paquet de lamelles peut croitre, en formant un facies de cellules en colonie ce qui conduit a 
1’ appellation frequente de precipitation cellulaire. 

En effet, le joint de grain se deplace en restant confondu avec le front de reaction, de sorte 
que la diffusion interganulaire peut alimenter le front en elements d’alliage et permettre aussi 
une nouvelle etape de germination et de croissance sur les flancs de la colonie, et ainsi de 
suite... 

Les conditions pour lesquelles le phenomene de precipitation discontinue peut exister sont 
tres difficiles a predire, car beaucoup de questions restent toujours ambigues, malgre l’effort 
fourni par les differents auteurs relatif a cette question. 

II est impossible de predire dans quel type de systeme binaires, la precipitation discontinue 
peut avoir lieu [33], mais beaucoup de questions restent posees concemant le force motrice 
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reelle de la reaction proprement dite, tels que le mecanisme de germination et de croissance le 
plus approprie pour chaque type d’alliages. 

Si certains auteurs ont etabli ou donne des criteres pour lequel la precipitation discontinue 
puisse avoir lieu et avec une vitesse maximum. Ces criteres ou regies ont ete verifiees par 
d’autres et ils ont pu constater qu’elles ne sont pas generates pour tous les alliages. Mais 
generalement, le phenomene de precipitation discontinue ne peut exister qu’aux conditions 
suivantes [43] : 

a) Qu’un des constituants (solute) presente une solubilite plus grande a haute temperature 
qu’a basse temperature, on doit done avoir un des types de diagrammes d’equilibre 
(fig. 16 et 17). 

b) Avoir des alliages dont la composition est comprise entre Ci et C 2 (fig 16). 

c) II est, en outre, necessaire d’effectuer un cycle de traitements thermiques du type : 

(1)- homogeneisation ou mise en solution a une temperature appropriate T H . 

(2) - refroidissement brutal a basse temperature ( hypertrempe, couramment 
appelee trempe). 

(3) - revenu (ou traitement de vieillissement ou encore de maturation a une 
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Figure 17. Diagramme d’equilibre a solubilite plus grande a haute temperature [43] 

II. 6. Types de precipitation discontinue 

Les proprietes physiques et, en particulier, les proprietes mecaniques des alliages 
dependent a la fois de la nature et de la forme des precipites ainsi que de leur etat de 
dispersion c’est-a-dire du type de la precipitation discontinue et dont les principaux sont les 
suivants : 

II.6.1. Precipitation sur les defauts de reseaux (dislocations) 

Les dislocations sont introduites dans l’alliage lorsque celui-ci trempe est soumis, avant 
le revenu a un traitement mecanique. La presence de dislocations dans les reseaux favorise 
la precipitation ainsi que le processus de germination et de croissance du precipite. 

Les dislocations introduites au cours d’un laminage controle peuvent conduire a une 
precipitation abondante et tres fine, favorable a F amelioration de la resistance mecanique 
[44]. La figure 18 represente schematiquement la reaction se produisant sur des dislocations. 
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Figure 18. Reaction de precipitation discontinue se produisant sur des dislocations [44]. 

11.6.2. Precipitation sur les joints intra-cristallins 

Les joints intra-cristallins constituent le plus souvent des lieux privileges pour la formation 
des precipites. Le precipite apparait le plus souvent en premier lieu le long des joints de grains. 

Ce n’est que par la suite qu’apparait le precipite a l’interieur des cristaux de la matrice de 
sorte que generalement le precipite intra-cristallin est plus volumineux a un instant donne du 
traitement de revenu, que le precipite intra-cristallin. 

11.6.3. Precipitation aux joints d’interphases 

II s’agit d’un mecanisme de precipitation qui se produit a partir des joints d’interphases. 
Les joints d’interphases represented des sites favorables pour la germination des particules 
d’une nouvelle phase a basse temperature. 

La precipitation discontinue aux joints d’interphases est semblable a celle se produisant 
aux joints de grains. 

II. 6.4. Precipitation interfaciale 

Dans ce type de precipitation, la reaction s’effectue grace au transport de la matrice par 
diffusion interfaciale le long du front de reaction qui est un joint de grain de forte 
desorientation. 
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II.7. Mecanisme de germination, de croissance et de coalescence 
II.7.1. Mecanisme de germination 

II y a transformation discontinue, lorsque pendant la transformation, le grain est divise en 
deux regions, l’une transformee ou la reaction est complete, 1’ autre non transformee avec une 
solution toujours sursaturee. La reaction progresse par le mouvement de la frontiere qui separe 
la partie transformee de la partie non transformee. 

Le joint de depart de cette transformation se situe au niveau des joints de grains. Deux 
monographies sur les precipitations discontinue ont ete publiees par Williams et Butler [44] et 
par Gust [45]. 

Dans la litterature vers les annees 1950-1960, la reaction discontinue est appelee reaction 
cellulaire, reaction au joint de grain, reaction de recristallisation ou encore reaction 
autocatalytique. Le terme de transformation discontinue semble le plus approprie et bien adapte 
actuellement. Elle est caracterisee par la concomitance de la precipitation au joint de grain et 
de la migration de ce dernier. La phase precipitee forme des lamelles cristallographiquement 
coherentes avec la matrice et l’intervalle interlamellaire est lie a la vitesse du deplacement du 
front reactionnel. 

La force motrice reside dans la difference d’enthalpie libre de part et d’ autre du front de 
transformation [45], entre le melange transforme et la phase sursaturee, on observe une 
variation importante de la concentration du solute dans le joint, resultant de la diffusion plus 
facile du solute dans la zone frontiere. 

Foumelle [46] donna une interpretation du meme type, mais legerement differente a partir 
d’un modele bidimensionnel du front de reaction. Tous ces modeles mettent V accent sur la 
facilite de diffusion des atomes de solute a l’interieur du front de transformation. Les 
mecanismes d’ initiation de la precipitation discontinue (germination) qui ont ete proposes par 
Tu et Turnbull et Fournelle et Clark sont bases sur les deux raisonnements suivants : 

> Fe modele de Tu et Turnbull qui pensent que la formation du precipite induit le 
mouvement du joint de grain [47,48] (fig. 19). 

> Fe modele de Foumelle et Clark qui prevoient, que le mouvement du joints de grains 
sous l’influence des forces internes provoque la precipitation ; c’est-a-dire la 
precipitation ne se fait que sur le joint de grain en mouvement [49,50] (fig. 20). 
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Figure 19. Developpement d’une precipitation cellulaire d’apres le 
modele de Tu et Turnbull [47,48] 
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Figure. 20 Developpement d’une precipitation cellulaire d’apres 
le modele de Foumelle et Clarck [49,50] 
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II.7.2. Mecanismes et modeles de croissance 
II.7.2.1. Mecanismes de croissance 

Generalement la migration des joints de grains fait entrainer les atomes du reseau, d’ou 
possibility d’y diffuser, ils seront ensuite deposes derriere, dans la cellule qui croit suite a la 
migration du joint de grain [51,52]. Le transport d’ atomes est plus rapide dans un joint migrant 
que dans un joint stationnaire. La croissance de chaque cellule se fait a la fois le long des 
joints de grains et radicalement, en penetrant dans les grains de la phase mere qui l’entourent. 

Les calculs theoriques du processus de croissance, ainsi que la morphologie des phases 
obtenues, sont generalement idealises, en supposant un front de reaction plan et un espace 
interlamellaire constant. 

L’experience montre que le mecanisme de croissance est plus complexe : on peut observer 
plusieurs directions de croissance; des croissances en forme «S » de part et d’autre d’un 
meme joint [53,54], un changement d’orientation de croissance avec la temperature, etc. 

Dans certains systemes d’alliages, les precipites, resultant de la transformation 
discontinue, peuvent se ramifier, suite a des germinations secondaires qui se developpent, soit 
sur le precipite, soit sur le joint de transformation. 

Le modele ideal de la croissance des precipites (fig. 21a) est celui du deplacement des 
lamelles de precipites paralleles et altemees et de la matrice appauvrie contenue dans la cellule, 
mais en realite cette morphologie n’existe pas. Mais comme il a ete deja mentionne plus haut, 
la croissance des lamelles se fait dans les deux directions a partir d’un seul joint de grain, d’ou 
plusieurs mecanismes relatifs a la croissance ont ete proposes dans differents systemes 
d’alliages. 

Fournelle [53] proposa l’emploi du terme « S mecanisme » pour decrire le modele de 
croissance dans les alliages Fe-Ni-Ti (fig. 2 lb). 

Frebel et Schenk [55] ont proposes l’utilisation du terme « Double seam » ou double 
couture pour decrire la croissance des precipites de la reaction discontinue dans les deux 
directions dans les alliages Au-Fe (fig. 21c). 
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Figure. 21 Schema de la morphologie de croissance de la reaction de precipitation discontinue 
modele ideal (a), mecanisme S (b) [53] et double « couture » « seam »(c) [55]. V 



II.7.2.2. Modeles de croissance 
II.7.2.2.1. Modele de Zener 

Zener [56] a propose un modele de croissance controle par la diffusion en volume et 
conduit a V expression suivante pour le coefficient de diffusion en volume : 



Oil : 



X 0 

D v = 0,5 V.L 

Xo-X e 



Xo : concentration initiale de la matrice sursaturee. 

X e : concentration d’equilibre de la matrice appauvrie. 

V : vitesse de croissance. 

L : distance interlamellaire. 

Aaronson et Liu [57] ont demontre que les termes de concentrations dans l’equation de Zener, 
ne sont pas exactes et ils ont etabli la relation suivante : 



X°p„ - Xo 

D v = 0,5 V.L 

Xo - X a p 

Ou: 

X° a p : concentration dans les lamellesa. 

X°p a : concentration dans les lamellesp. 



32 








Done X° a p et X°p a sont les concentrations dans les phases a et p dans la limite des phases 
a-P directement derriere le front de reaction. 

II.7.2.2.2. Modele de Turnbull 

A partir du modele de Zener relatif a la formation de la perlite dans les alliages Fe-C et 
du modele developpe par Ficher [58]. Turnbull supposa que la reaction est gouvemee par le 
coefficient de diffusion interfacial Di le long du front de reaction le coefficient Di qui 
s’ exprime par la relation suivante : 

X 0 

X.Di= V.L 2 

Xo-Xe 

ou 

X : epaisseur du front de reaction. 

Cahn [59] a constate que les lamelles n’atteignent pas une concentration d’equilibre X e , 
mais une concentration moyenne (metastable) X m et on obtient F expression precedente sous la 
forme : 

X 0 

X.Di= V.L 2 

X 0 -X m 



La sursaturation ( X m - X e ) restant dans les lamelles a et par la suite decomposee (dissoute) 
par diffusion volumique. 

II.7.2.2.3. Modele d’Aaronson et Liu 

De meme le modele d’Aaronson et Liu [60] est base sur la theorie developpee par Zener, 
seulement la relation entre les grandeurs V, L et Di est derivee d’une autre fay on que celle 
obtenue dans le cas du modele de Turnbull et l’expression s’ecrit sous la forme suivante : 

Xp-Xo 

L.Di = 0,25 V.L 2 

Xp-X e 

Car dans beaucoup de systemes, les differences Xp - Xq et Xp - X e sont presque egale dans ce 
cas la relation s’ecrit : 



X.Di= 0,25. V. L 2 



33 








II.7.2.2.4. Modele de Cahn 

Cahn [59] pense qu’en plus du coefficient de diffusion, le front de reaction se deplace avec 
une vitesse proportionnelle a la variation de l’energie libre de Gibbs et l’equation de diffusion 
s’ecrit : 

dX\ 

X.Di = + V(X 0 - X a ) = 0 

dZ 2 



II.7.2.2.5. Modele de Schapiro et Kirkaldy 

Schapiro et Kirkoldy [61] supposent que la reaction de precipitation discontinue est 
similaire a la transformation eutectoide au point de vue morphologie et cinetique. Ils 
proposerent un modele dans lequel la reaction du type interfacial est consideree comme une 
reaction monotectoide controlee par la diffusion interfaciale : 



Ou : 



q (0.5 -p) 

X.Di = V.L 3 

48. Vm (K- 1) 



V m : volume molaire de la structure lamellaire precipitee. 

P et q : des parametres thermodynamiques s’appliquant an cas d’ eutectoide symetrique et 
pouvant etre utilise dans le cas de la precipitation : 

[- L.AG’ C ] 

K = 

2q -V m 

q : energie interraciale specifique de 1’ interface a/p. 

AG’ C : variation de l’energie libre de Gibbs. 

II.7.2.2.6 Modele de Peterman et Hornbogen 

Peterman et Hornbogen [62] se basent dans le developpement de leur modele sur la theorie 
de recristallisation presente par Liicke [63]. Ils trouverent que l’equation donnant la vitesse de 
migration du front de reaction, contient explicitement AG (la force motrice de la reaction). 



V = -8 (AG/RT). (X.Di/L 2 ) 
AG = AG C + AG ? + AG £ 
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Oii: 



AG C : terme chimique de force motrice. 

AG ? : terme chimique interfacial. 

AG e : terme de tension. 

II.7.3. Lois cinetiques de la reaction de precipitation discontinue 

Les premiers calculs de la cinetique de la reaction de precipitation discontinue ont ete 
faites par Turnbull et Treaftis [64], ou ils ont utilise l’equation de Avrami [65], Jonhson et 
Mehl [66], qui s’ecrit sous la forme : 

X = 1-exp [ -(t/x) n ] 



Ou : 

X : la fraction de precipitation a 1’ instant t. 
x : la constante de temps. 

N : une constante pour une composition de l’alliage X 0 et une temperature de precipitation T 
(meme chose pour x). 

La determination de x est deduite au moment ou la fraction de precipitation est egale a : 

e - 1 

X= « 63.2% 

e 



Par contre n est deduite de l’equation citee precedemment et qui s’ecrit: 



LogIn(l/l-X) = n Log 



- n Log 



On trace alors la courbe Log In (1/1-X) = f (Log t) et on tire la valeur de n qui correspond a 
la pente de cette courbe. 

Dans une autre etude faite par Turnbull [67] basee sur le travail de Nystrom [68], il a 
trouve que X t (X a l’instant t) est proportionnel a l’energie totale liberee au temps t : 
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Tt-To 

X t = 

Tf-To 



Oil : 

To : temperature de debut de la reaction (le temps est mesure a partir de l’instant de trempe). 

Tf : temperature finale. 

T t : temperature au temps t. 

II.7.4. Coalescence des lamelles ou seconde reaction de precipitation 

La coalescence des lamelles est le passage d’une structure fine a une autre moins fine. Ce 
mecanisme est connu sous trois appellations : coalescence discontinue, grossissement 
discontinu ou reaction secondaire. Plusieurs techniques ont ete utilisees pour comprendre ce 
mecanisme, telles que la microscopie optique, la microsonde electrique et la diffraction des 
rayons X. 

Generalement la coalescence se fait d’une fagon discontinue : une microstructure 
lamellaire fine due a la premiere reaction lamellaire (precipitation discontinue, decomposition 
eutectoide ou solidification eutectique) se transforme en une structure lamellaire grossiere 
(coalescees) avec les deux meme phases : 



(CX, + fljfinc ^ (^ "I" P)coalescee 



Du point de vue morphologique, cette reaction est aussi caracterisee par une forme de 
migration du front de reaction qui separe le produit de la reaction de coalescence des lamelles 
de l’etat initial correspondant aux cellules lamellaires fines. II y a un changement discontinu 
simultanement dans la distance interlamellaire et 1’ orientation de la phase a a travers le front 
de la reaction. 

Gust et Foumelle [69] ont pu schematiser d’une maniere simple la premiere et la seconde 
reaction discontinue (fig. 22) de distance interlamellaire /J et X2 avec un front de reaction 
d’epaisseur 5 qui se deplace avec une vitesse V 2 . 

La distance interlamellaire X calculee a partir d’une micrographie optique est multipliee par 
un facteur de correction egal a 7t/4 [70]. 
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Figure22. Schema d’une reaction de precipitation discontinue (a) et de 

coalescence discontinue (b) avec le front de reaction (FR), et la 
position originale du joint de grain(OJG) [69] 

De meme Fournelle [71] avait observe que les cellules secondaires peuvent germer a la 
position originale du joint du grain, comme il est schematise par Gust et Kaurr [72], (fig. 23). 
La reaction de coalescence discontinue est similaire a la premiere reaction de precipitation 
discontinue sauf que le processus est moins rapide (de KL 1 a 10 2 moins vite) [73]. On doit 
noter que dans certains travaux [73,74,75] ont pu observer une coalescence tertiaire qui 
represente une reaction complementaire de la reaction secondaire et elle s’initie simultanement 
a la position du joint de grain et dans les intersections suivant: 

De deux cellules fines (primaries). 

D’une cellule fine (primaire) avec une cellule coalescee. 

De deux cellule coalescees (secondaires). 
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Figure 23. Schema de developpement de la coalescence discontinue (b et c) a partir d’une 
structure lamellaire fine (a) [72] 



II.8. Effet de la precipitation discontinue sur les proprietes des alliages 

Generalement, la precipitation discontinue a des effets sur les differentes proprietes des 
alliages, il est important de comprendre tous les mecanismes regissant cette reaction pour en 
etre en mesure de la controler et meme eventuellement de l’eliminer. 

II.8.1. Effet sur les proprietes mecaniques 

le durcissement d’un alliage depend essentiellement de la dimension et repartition des 
precipites. Ainsi la coherence entre la phase mere et les precipites est responsable du 
durcissement d’un nombre important d’ alliages [76]. Plusieurs alliages ont fait l’objet d’ etude 
et dont les travaux ont montre que la precipitation discontinue a des effets nefastes sur les 
proprietes mecaniques. 

II.8.2 Effet sur les proprietes physiques 

Des etudes ont ete realisees sur des alliages tels que Al-Ag et ont montre que 
F apparition de la precipitation discontinue est accompagnee par une diminution de la 
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supraconductivite de ces alliages. La precipitation discontinue augmente les regions a energie 
de surface positive qui empeche la formation de fines zones supraconductrices et normales qui 
sont caracteristiques d’une structure tres desiree par la supraconductivite [77]. 

II. 8.3 Effet sur les proprietes chimiques 

La bonne resistance a la corrosion que possedant les super-alliages diminue au moment de 
la formation des precipites lamellaires tel que Cr 2 3 C6, , cette diminution est caracterisee par 
une attaque intergranulaire qui peut conduire a une rupture brusque du materiau [78]. Le meme 
phenomene sous forme de corrosion sous tension est observe dans l’alliage Ti-8Mo-8V-3Fe- 
3A1 dont le responsable est la formation de la particule a au niveau du joint de grain. 

III. Dissolution du precipite lamellaire 

III. l Introduction 

Le processus inverse de la precipitation c’est-a-dire la dissolution du precipite dans la 
solution solide mere, peut s’operer en principe a toute temperature superieure a la temperature 
du solvus (temperature critique de solubilite) correspondant a la composition de l’alliage. 

La dissolution est pour, un meme metal de base, d’autant plus facile et d’autant plus 
rapide que cette temperature critique est plus elevee, puis qu’elle est subordonnee a la diffusion 
de l’element d’adition dans la matrice. 

La solution solide qui en resulte apres disparition du precipite, n’a cependant une 
composition homogene, que si le traitement thermique de dissolution a ete suffisamment 
prolonge (de l’ordre d’heures) a une temperature superieure a la temperature du solvus, pour 
assurer par diffusion une parfaite homogeneisation (complete). Cette reaction est representee 
par : 



a + (3 * a_ 



La dissolution continue est rarement observee, sauf lors d’une etude faite par solarzano et 
al [79] sur un alliage Al- 28%.mass Zn, ils observerent une dissolution du type continu, car 
d’une part elle se fait suivant une diffusion en volume et d’ autre part le joint de grain reste 
pratiquement immobile durant le processus de dissolution. 

Par contre la dissolution discontinue est observee dans plusieurs systemes d’ alliages. 
Selon Gust [80] le front de reaction de la precipitation discontinue migre au cours de la 
dissolution discontinue dans le sens contraire vers la position originale en laissons derriere lui 
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une solution solide ( 1 „ non homogene caracterisee par des fluctuations de concentrations 




a) Represente le diagramme de la precipitation discontinue (DP) sur le joint de grain avec 
la phase mere ao et le precipite P sous forme de lamelle avec une nouvelle phase a. 

RF : Front de reaction de precipitation discontinue. 

b) Dissolution discontinue (DD) du precipite ou react : ~n inverse, on peut observer le 
deplacement du joint de grain suivant un front de reaction inverse. 

De meme la figure 25 schematise les etapes de dissolution d’un precipite et 
F homo generation ulterieure de la matrice. 
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A gauche est represente en (a) le cristal du precipite de composition C 2 en equilibre avec 
une solution solide homogene de composition Ci. Apres un certain temps de sejour a une 
temperature superieure a la temperature de solubilite limite, le cristal se dissout particl lenient, 
enrichissant la solution solide environnante en elements d’ addition (b), la dissolution est 
achevee en (c), mais l’homogeneisation de la solution solide a la composition d’equilibre C 3 
n’est realisee en (d) qu’ apres un temps beaucoup plus long. 

Dans une etude realisee par sulonen [81] sur le mode de dissolution des precipites 
cellulaires dans un alliage du systeme Cu-Cd, il constata par observation microscopique, que le 
precipite [3 laisse une trace (ombre) derriere lui au cours de la dissolution et qui disparaitra 
apres le prolongement de la duree de dissolution. II arriva a la conclusion que les deux 
mecanismes de la precipitation et de la dissolution discontinue different principalement par le 
stade de germination, car la germination n’est pas une etape necessaire dans le processus de la 
dissolution discontinue. 

Tu et Turnbull [82] remarquerent lors d’une etude faite sur un alliage du systeme Pb-Sn, 
que la force motrice de dissolution differe d’une cellule de precipite a une autre. Selon ces 
deux auteurs ceci est du a la difference dans la distance interlamellaire. Us observerent 

aussi la formation de macles dans la zone dissoute. Dans le meme alliage, d’une part ils 
trouverent qu’il est possible de faire la dissolution discontinue a une temperature inferieure a la 
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temperature de solubilite et d’ autre part ils definerent une temperature critique de dissolution, 
au dessous de laquelle on aura le processus de precipitation discontinue. 

III.2 Mecanismes de la dissolution discontinue 

Dans une etude faite par chuang et al [83] sur un alliage du systeme Ni-In, ils trouverent 
les resultats suivants : 

La dissolution discontinue s’opere sur un large intervalle de temperature. 

La duree de dissolution discontinue peut prendre un temps en nombre d’heures. 

La vitesse de dissolution discontinue est plus importante (10 9 - 10' 7 ) que la 

vitesse de la precipitation discontinue (6.10 11 ). 

D’ autre part, Scharfenberger et al [84] ont schematise les mecanismes de la dissolution 
discontinue apres chaque stade de la precipitation discontinue (fig.26) Pawlowski [85] a 
divise les mecanismes de debut de la dissolution discontinue en quatre modeles avec les sites a 
partir desquels ce processus peut se produire. 

Le front de reaction de la cellule. 

Les points d’ intersection de deux cellules. 

La position originale du joint de grain. 

La zone d’ intersection d’une cellule lamellaire fine et grossiere. 




Figure 26. Schema de la dissolution discontinue : (a) apres une precipitation discontinue 
partielle (b) apres une precipitation discontinue complete et (b) apres une 
coalescence discontinue partielle [84] 
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111.3. Methode de calcul de la cinetique de la dissolution discontinue 

111.3.1. Vitesse de la dissolution discontinue 

II existe differentes methodes pour le calcul de la velocite de dissolution des precipites 
lamellaires et qui sont basees sur la diminution de la largeur apparente de la cellule au cours de 
la dissolution ou de la croissance de la largeur de la trace de la zone dissoute. II a ete trouve 
[86], que la largeur prise est celle de la zone dissoute W ou la largeur reelle est W = ( 71 /4 ). 
W comparable a celle utilisee dans la precipitation discontinue. 

111.3.2. Cinetique de dissolution discontinue 

Sulonen [81] a etudie la dissolution discontinue dans les alliages Cu-Cd par microscopie 
optique et a utilise pour les calculs P equation de Johnson-Mehl-Avrami [65,66] pour decrire 
les cinetiques de dissolution en appliquant les methodes metallographiques et P equation s’ecrit 
sous la forme : 

X = 1 - exp (-K.t n ) 

Avec X = V x / V n ou 

Vx : Volume de la solution solide formee a un l’instant t. 

V n . Volume total de la solution solide apres dissolution, 
t : Duree de la dissolution. 

n : Coefficient caracterisant les differents stades de la dissolution 
K : Constante. 

111.4. Changement des proprietes mecaniques 

Selon une etude faite par Pawlowski [85] sur les alliages des systemes Al-Zn, Cu-Ag, 
Cu-Ti, Co-Al et Al-Ag en se basant sur la mesure de la durete Vickers (HV), la phase 
dissoute conduit au durcissement de l’alliage (fig. 27) ; elle augmente la tension du reseau due 
au precipite riche en solute par 1’ introduction de ce dernier dans la solution solide. 

De meme, la fragmentation des lamelles de la Phase p cause le meme effet, les proprietes 
mecaniques de l’alliage durant le traitement de dissolution dependent etroitement des 
proprietes de l’alliage avant la dissolution discontinue. 
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Figure 27. Reversion dans un alliage Al-Ag 38% au cours de revenus isochrones 
de 30 minutes, suivie par mesure de la durete vickers HV [85] 

Par contre la dissolution continue peut avoir un effet positif sur les proprietes mecaniques des 
alliages d’une fagon generale. En effet Chuang et Gust [87] ont trouve que la dissolution 
continue peut provoquer un affinement du grain (fig. 28), a partir d’un seul grain a l’etat de 
trempe (fig. 28a) subissant une precipitation discontinue de part et d’ autre de chacun de ces 
joints (fig. 28b) et suivi d’une dissolution continue, conduit a une structure a sept grains ( le 
grain initial, plus six autres tout autour). 




Figure 28. Affinement du grain par une dissolution continue : (a) microstructure apres 



trempe, (b) precipitation discontinue et (c) dissolution continue [87] 
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IV. Theorie sur la precipitation discontinue dans 

les systemes 

d’alliages Cu-In , AlZn , Al-Mg et Ni-In 



IV. 1. Precipitation discontinue dans le svsteme d’alliages Cu-In 

Au cours de ces dernieres annees 1’ etude des mecanismes de la precipitation discontinue a 
fait l’objet de nombreux travaux et reste toujours un sujet d’actualite, car les resultats publies 
sont souvent contradictoires et beaucoup de questions restent non elucidees. Generalement les 
travaux menes sur la reaction de precipitation discontinue se sont interesses aux points 
suivants : 

Initiation de la reaction de precipitation discontinue. 

Croissance des precipites cellulaires. 

Coalescences des precipites cellulaires. 

et dissolution des precipites cellulaires. 

Comme il a ete deja mentionne cette reaction est caracterise par la decomposition d’une 
solution solide sursaturee en deux phases, les quelles ne doivent pas avoir obligatoirement une 
concentration d’equilibre. Les films metalliques a base d’alliages de Cu-In sont frequemment 
utilises comme precurseurs dans les appareils photovoltaiques sur les absorbeurs de lumiere 
CuInSe 2 et CuInSi- 

Les solutions solides sursaturees du systeme Cu-In se decomposent suivant les modes 
continus et discontinus. La partie interessante du diagramme d’equilibre Cu-In est representee 
par la figure 29 [88] avec un domaine de transition de la precipitation discontinue en continue 
selon Bohm [89] , Predel et Gust [90]. Dans le domaine de transition, en plus de l’existence 
des deux mecanismes discontinue et continue, il a ete observe une reaction de grossissement 
lamellaire conduisant a une distance inter-lamellaire de 2 a 5 fois. En general la precipitation 
discontinue intervient a basse temperature, a mesure que s’eleve la temperature, la probabilite 
de changement du mecanisme discontinue en mecanisme continue augmente. La precipitation 
discontinue se produit moins rapidement que celle continue. 

Les places preferentielles d’ apparition du precipite sont les imperfections tels que : 

- Dislocations, 

- Porosite 
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- et Joint de grain. 




Figure 29. Partie du diagramme d’equilibre du systeme d’alliages Cu-In [88-90] 
Cependant les joints de grain desordonnes font parties des trois grandes categories de joints 
permettant d’etablir certaines correlations non seulement avec la morphologie de la 
precipitation discontinue, mais aussi avec l’orientation du plan d’accolement des deux phases. 
Ce caractere aleatoire des joints de grains dans les materiaux polycristallins rend cependant 
complexe 1’ analyse des resultats [91]. 

Les joints de grains a forte desorientation favorisent la formation de structures cellulaires, 
meme la croissance cellulaire est inhibee quand le parametre de desorientation des joints de 
grains est inferieur a 15° [92 ,93]. La taille moyenne des grains initiaux influe aussi sur la 
morphologie du precipite. 

Les mecanismes d’initiation de la precipitation discontinue (germination) proposes par 
Fournelle et Clark [94], puis par Tu et Turnbull [95] sont les plus plausibles dans ce systeme 
d’alliage, c’est a dire c’est une transformation liee a la dynamique du joint de grain. Le modele 
de croissance le plus rencontre dans ce systeme d’alliage est celui propose par Frebel et Schenk 
[96] par F utilisation du terme « double seam » pour decrire la croissance du precipite dans les 
deux directions. La vitesse de croissance des lamelles precipitees depend essentiellement de la 
vitesse de recuit de vieillissement et de la teneur du solute dans le systeme d’alliage Cu-In [97] 
comme le montre la figure 30. 
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Figure 30. Vitesse de croissance du precipite lamellaire en fonction de la temperature de 
recuit de vieillissement pour le systeme d’alliages Cu-In [97] 

La figure 31 montre aussi clairement la dependance entre la valeur reciproque de la distance 



inter- lamellaire et le temperature de recuit de vieillissement pour le systeme d’alliage Cu-In 



[97], 




Figure.31. Dependance entre la valeur reciproque de la distance inter lamellaire et la 
temperature de recuit de vieillissement pour le systeme d’alliage Cu-In [97] 
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Deux types de reactions cellulaires ont ete observes par Spenger et Mack [98 ] lors des 
travaux experimentaux dans ce systeme d’alliage, l’une fine et 1’ autre grossiere est pas d’ autre 
precipite a autre morphologie, dans les deux cas les lamelles sont reparties uniformement. 
Predel et Gust [99] ont aussi fait les memes observations (fig. 32], ces deux processus sont 
controles par la diffusion aux joints de grains, dont la formation des lamelles epaisses se 
deroule principalement entre deux lamelles fines tres proches. Une diffusion lente en volume, a 
l’avant de l’interface peut justifier les distances interlamellaires relativement grandes a toutes 
les temperatures 




Figure 32. Morphologie du precipite lamellaire dans l’alliage Cu-7.5at % In, 

homogeneise, trempe ensuite vieilli pendant 35 heures a 392°C [99] 

Les lamelles fines sont paralleles, presque identiques et repartis uniformement, par contre 
la repartition des lamelles epaisses est chaotique. Done il y a une competition entre le reaction 
primaire de precipitation et la coalescence des lamelles. Dans les anciens travaux on a pas pu 
observer les lamelles epaisses, car vraisemblablement elles apparaissent seulement apres de 
longues durees de recuit et necessitent des outils d’observation performants. Ce meme 
phenomene a ete observe dans beaucoup d’alliages tels que : Al-Ag [100 ], Al-Cu [101], Au-Fe 
[102], Cu-Ag [103,104], Fe-Zn [105], Fe-Ni-Ti [106], Ni-Sn [107], Pb-Na [108], Cu-Ga [109], 
Cu-In [110] etZn-Al [111]. 
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La croissance du precipite observe dans le systeme d’alliages Cu-In a differentes formes 
(fig-33). 

a-Forme d’ourlets [112] 
b-Forme quadratique [113 ] 
c-Forme fissuree [113] 



(a) 




Figure 33. Types de croissance du precipite lamellaire [112,113] 

Cependant Les transformations a l’etat solide, du fait des deformations qui leur sont 
associes creent des incompatibilites de deformation a l’echelle des phases et des contraintes 
internes qui vont affecter les processus de transformation eux meme. 
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Experimentalement il a ete demontre qu’une deformation prealable au traitement de 
vieillissement influe sur le mecanisme et la cinetique de la precipitation] 114]. 

D.B.Williames [115] affirma que sous l’influence de la deformation plastique , la vitesse 
de precipitation continue augmente par consequent, le degre de sursaturation en atome de 
solute diminue, ce qui implique une diminution de la force motrice de la reaction de 
precipitation cellulaire. 

Les traitements de recuit de recristallisation , par leur action sur les joints de grains 
permettent de reduire dans de fortes proportions le developpement des structures cellulaires 
[114,115], dont l’influence sur les proprietes mecaniques des alliages est souvent considerable. 
Une nouvelle gamme de traitement thermomecanique semble aussi appelee a se developper. 

Selon Bohm [116] la precipitation continue n’apparait pas a une temperature inferieure a 
0,8 Ts (temperature du solvus). Corderoy et al [117] ont observe la precipitation continue aux 
temperatures superieures a 250°C dans ce systeme d’ alliages. 

Foumelle et Clark [118] considerent que le developpement de la precipitation discontinue 
se fait sur un joint de grain libre et grace a la faible courbure existante du joint de grain que la 
force motrice de migration initiale est produite, ce qui conduit a la formation sur les sites de 
joint de grain les allotriomorphes suite a l’accumulation des atomes d’indium. 

Le comportement au vieillissement des alliages Cu-8.5 at.% In et Cu-10 at.% In a ete 
etudie [119] en mesurant les proprietes mecaniques et leur correlation avec la structure revelee 
par la microscopie electronique. II a ete montre que la phase d'equilibre 5 (CU9L14) est 
dominante durant le vieillissement. Elle est sous forme de plaquettes sur les plans (100). La 
presence des grandes concentrations de dislocations associees aux precipites elimine la 
possibility d'une relation coherente avec La matrice a cote ou sur le pic de la durete. 

Hamana et al [120] ont etudie l'alliage Cu-15 mass.% In au cours des differents 
traitements thermiques. Ils ont montre qu'un recuit a 400°C, apres trempe a partir de 630°C, 
conduit seulement a une precipitation discontinue, par contre un pre recuit a basse temperature 
permet de developper le mecanisme de precipitation continue lors d'un revenu ulterieur a 
400°C. Ce changement de mecanisme a ete attribue au fait que la diffusion intergranulaire est 
defavorisee. 

La precipitation aux joints d'interphase dans les alliages Cu-ln a ete etudiee par Manna et 
al [121], qui ont du proceder a des traitements thermiques appropries pour produire des joints 
d'interphase de type eutectoide / matrice dans un alliage Cu-12 at.%In. 
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Dans une etude sur l'alliage Cu-15 mass.% In, Hamana et Halimi [122] ont montre qu'a la 
fin de la reaction de precipitation discontinue, quand les lamelles occupent toute la matrice et 
la raie de diffraction X de la phase sursaturee disparait, on n'atteint pas encore l'equilibre 
thermodynamique. En effet, un recuit prolonge provoque le grossissement des lamelles, suivi 
de spheroidisation caracterisee par une diminution de l'energie interne du systeme. Hamana 
et Choutri [123] ont etudie l'influence de la deformation plastique sur la cinetique de 
precipitation de la solution solide sursaturee Cu-15 mass.% In et ils ont constate que la vitesse 
de la reaction depend beaucoup du taux de deformation. Les deformations inferieures au taux 
critique, ralentissent le processus de decomposition de la solution solide, par contre ceux 
superieurs l'accelerent. Ils ont explique ces resultats par l'influence de la migration des joints de 
grains sur la formation des cellules precipitees. 

En general la vitesse de migration des joints de grains depend fortement du degre de 
deformation L'elevation de la vitesse de precipitation dans le cas des deformations elevees est 
due a l'augmentation de la densite du front de reaction forme a partir du rearrangement des 
nouvelles dislocations introduites par la deformation plastique. Ces nouveaux fronts de 
reaction constituent des sites supplementaires pour la precipitation. 

Dans le cas de faibles deformations, la precipitation s'amorce seulement aux joints de 
grains originaux; la faible deformation stimule la croissance des grains et accelere done le 
mouvement du joint de grain. Durant les premiers temps de vieillissement, les joints de grains 
sur lesquels la croissance des precipites n'a pas encore debutee migrent rapidement et les 
germes formes ne peuvent pas croitre. 

Boumerzoug [124] a observe dans l'alliage Cu-15mass.% In un affinement de grain 
considerable apres a la fin du processus de dissolution. Un seul cycle est suffisant pour avoir 
cet effet. II a aussi propose un mecanisme pour la spheroidisation des lamelles de la deuxieme 
reaction discontinue conformement a 1'evolution microstructurale du materiau etudie. 

Hamana et al. [125] ont montre la similitude entre les deux types de precipitation continue 
et discontinue dans les alliages Al-8 mass.% Mg et Cu-15 mass.%In. Ils ont observe, au cours 
du vieillissement de l'alliage AI-Mg une precipitation continue et une nouvelle variation du 
parametre du reseau cristallin, elle comprend les caracteristiques 

des deux types de precipitation: la variation continu et l'existence de deux parametres du reseau 
cristallin a un stade intermediate. D'autre part un grossissement discontinu suivi d'une 
spheroidisation des lamelles precipitees dans l’alliage Cu-15mass.% In menent a une structure 
identique a celle observee dans la demiere etape de precipitation de l'alliage Al-8 mass.% Mg 
(repartition homogene des precipites dans tous les grains). 
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Les details microstructuraux sur la reaction de la precipitation discontinue et des 
reactions de coalescence et de dissolution ont ete aussi suivis par Hamana et Boumerzoug 
[126] dans les alliages Cu-15mass.% In et Cu-5%mass.Sb ont montre que la precipitation 
cellulaire peut s'effectuer sur les joints de grain et les Joints precipites-matrice et la 

seconde reaction discontinue debute durant les premiers temps du vieillissement. Le 
mecanisme de la precipitation discontinue dans ces types d’ alliages est conforme a celui 
propose par Fournelle et Clark. Le processus de dissolution est discontinu dans l'alliage Cu- 
15%mass.In et continu dans l’alliage Cu-5%mass.Sb. 

Saheb [127] a confirme la decomposition de la solution solide sursaturee dans ces deux 
alliages et qui se fait suivant les deux types, intergranulaire et intragranulaire. La precipitation 
discontinue a partir des joints d'interphase matrice sursaturee - eutectoide. est comparable a la 
precipitation aux joints de grains. 

Enfin, Boumerzoug [128] a essaye d'apporter plus d'eclaircissements, de mieux 
comprendre certains phenomenes et de donner des explications aux mecanismes controlant les 
differentes etapes des reactions de la precipitation discontinue et de la dissolution des phases 
precipitees dans plusieurs alliages a base de cuivre. II a observe dans l'alliage Cu-15 mass.% In 
une precipitation du type discontinu et d’autres sites de germination preferentiels comme les 
joints de macles et l'interieur du grain (precipitation intragranulaire sur les dislocations). 

II a ete demontre [129] qu’un traitement adequat effectue sur l’alliage Cu-7.5 

at .% In permet le developpement de deux mecanismes de dissolution des produits de la 
precipitation discontinue : 

1. Une dissolution discontinue, controlee par la diffusion interfaciale, dont les joints de 
grains migrent vers leurs positions originales laissant derriere eux une solution solide non 
homogene. 

2. Une dissolution continue, controlee par la diffusion en volume, dont les joints de 
grains restent stationnaires menant a l'apparition de la recristallisation, dont la force motrice 
est decrite comme etant l’energie emmagasinee dans les produits de la precipitation 
discontinue. 

Un effort systematique a ete fait [130] pour etudier les diverses interfaces appropriees, 
naturelles ou artificielles, pour declencher la precipitation discontinue dans certains alliages a 
base de cuivre tels que les alliages Cu-7.5%at. In et Cu-12 at .% In. 

Dans ce contexte II apparait, que le critere essentiel pour l'apparition de la precipitation 
discontinue est la capacite d'une interface de subir la migration activee thermiquement. 
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IV.2. Precipitation discontinue dans le systeme d’alliages Al-Zn 

La precipitation discontinue dans les alliages du systeme Al-Zn a fait l’objet de nombreuses 
etudes, ayant contributes a la comprehension des differents mecanismes et cinetiques de cette 
reaction, tels que croissance, coalescence et dissolution [131,132]. 

Cependant beaucoup de questions restent posees a cause de la complexite des phases 
formees, car les transformations dans les alliages Al-Zn sont caracterisees par la formation de 
phases metastables, ces phases sont sensibles a la vitesse de trempe, a la temperature 
d’homogeneisation et au contenu de l’impurete (concentration de l’alliage). II est connu 
qu’apres trempe, les alliages du systeme Al-Zn ne restent pas homogene, dont l’interieur 
comprend des lacunes de miscibilite. La matrice CFC forme des fluctuations de concentrations 
qui sont connues comme des precipites metastables de type zones de Gunier-Preston ( zones 
G.P). 

Les zones G.P sont definie comme de petits domaines dont la composition en solute 
est superieure a celle de l’alliage initial. Ils sont coherents avec la matrice appauvrie au point 
de vue reseau cristallin. 

La concentration dans les zones G.P est definie par une lacune de miscibilite metastable et 
1’ existence d’une telle lacune fut mise en evidence pour la premiere fois par Gerald [133] par 
la methode de diffusion centrale des rayons X. 

L’ apparition des zones G.P provoque un durcissement maximal de l’alliage, par contre 
1’ apparition du precipite intermediate provoque son adoucissement et ses proprietes baissent 
encore d’avantage avec le precipite d’equilibre. Ceci est explique par le fait que les zones GP 
sont beaucoup plus importantes en nombre que les precipites et creent done des obstacles au 
mouvement des dislocations. 

Les theories anciennes de transition de phase definissaient trois regions dans le 
diagramme temperature-concentration (fig. 34). C’est ce qui a ete repris par Cahn [134] dans le 
cas des solutions solides. Dans la region I les fluctuations de concentration ne sont pas stables 
et les zones G.P ne peuvent se former. 

Par contre dans la region III (region spinodale), les fluctuations de concentration 
s’amplifient spontanement car la decomposition ne necessite pas d’energie d’activation 
(decomposition spinodale). 
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Enfin dans la region II, entre les courbes de la lacune de miscibilite et la spinodale, opere 
le mecanisme de germination et croissance, qui necessite le franchissement d’une barriere 
d’energie. 




Figure 34. Variation de AG et spinodale d’une solution solide binaire presentantune 

lacune de miscibilite [134] 

Delafond et al [135] ont montre la distinction entre le processus de germination et le 
phenomene de decomposition spinodale par mesures de susceptibilites magnetiques dans 
certains alliages a base d’ aluminium. Des experiences de resistivite avec des cinetiques 
isothermes sur les memes alliages ont confirme les deux mecanismes de formation de 
zones G.P [136]. 

La version revisee du diagramme d’equilibre du systeme d’ alliages Al-Zn [137] est 
representee par la figure 35. C’est un systeme eutectique caracterise par une large 
solubilite du Zinc dans 1’ Aluminium, La solubilite maximale de l’element Zn dans 1’ Al est 
de 67% a la temperature eutectique de 381°C (654K). 

La solution solide (P) riche en Zn a une solubilite maximale de 2.8% a la temperature 
eutectique et a une structure cristalline hexagonale compacte. La lacune de miscibilite 
existe dans le domaine de la phase a entre 277°C (550K) et 351,5°C (625K). 
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0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 




*- % en atomes Zn 



Figure 35. Diagramme d’equilibre du systeme d’alliages Al-Zn [137] 



La figure 36 illustre une version plus ancienne du diagramme d’equilibre du meme 
systeme d’alliage, avec les lignes de solubilite metastables. Les zones G.P et la phase R sont 
les phases metastables qui se forment par le processus de precipitation continue. L’ apparition 
de ces phases montre le comportement complexe de la precipitation dans le systeme d’alliages 
Al-Zn. Les phases metastables apparaissent sous forme de zones de Guinier-Preston et 
commence souvent par 1’ apparition de segregations ou amas qui conservent la structure de la 
solution solide a et qui sont totalement coherents. 

Telles zones ont ete mis en evidence pour la premiere fois dans le systeme d’alliages Al-Cu 
par Guinier et Preston [138,139]. 
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Figure 36. Diagramme d’equilibre du systeme d’alliages Al-Zn avec les 
lignes de solubilite metastables [137] 

La sequence de formation du precipite dans la solution solide d’Al-Zn est la 
suivante : 

Solution solide sursaturee (ao) (CFC) 



Zones G.P spheriques 



Phase ( R) Rhomboedrique 



Phase (|3) d’equilibre riche en Zn (hexagonale) 



C’est Gerald [140] qui fut le premier a mettre en evidence par diffusion centrale des 
rayons X la lacune de miscibilite metastable dans ce systeme d’alliages. La transformation 
des zones spheriques en zones ellipsoidales se fait selon les plans 
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(Ill) et l’on pensait que cela se faisait a partir d’un rayon de 35°, mais actuellement des 
methodes d’ investigation plus fiable ont montre que cette transformation se fait beaucoup 
plus tot. 

La precipitation discontinue dans les alliages Al-Zn est en general realisee grace a la 
phase p sur le joint de grain et beaucoup d’ auteurs [141,142] considered que le 
phenomene de precipitation discontinue est du a la migration du joint de grain, dont la 
diffusion des atomes de solute s’effectue sur la limite des joints de grains, qui represente la 
trajectoire de transport rapide et elle est effective pour permettre la formation cellulaire, 
par contre la diffusion en volume est en general longue pour la precipitation discontinue. 

La precipitation discontinue dans le systeme d’ alliages Al-Zn se produit dans un 
intervalle de temperature tres petit (62°C - 150°C°) [143,144), au dessus de cette 
temperature son apparition est peu probable, mais une exception ou W.Lacom et al [145] 
ont pu observe une precipitation discontinue dans ce meme systeme d’ alliages a une 
temperature de 30°C pour une duree de maintien de 20 heures. 

L’inegalite remarquee dans la decomposition cellulaire peut-etre attribute aux 
differences dans la mobilite des limites de grains. La microscopie electronique a 
transmission a montree que la transformation discontinue est complete pour tous les 
alliages contenant plus de 38at%Zn. Outre cela la vitesse de croissance augmente avec 
1’ augmentation de la temperature de vieillissement et la coalescence discontinue peut se 
faire a partir d’une precipitation continue et de meme la coalescence continue peut retarder 
1’ evolution de la coalescence discontinue. 

Les caracteristiques de la precipitation discontinue dans les alliages du systeme Al- 
Zn est la suivante : 

- Les precipites se forment sur les joints de grains a grand angle, de meme qu’a 1‘interieur 
du grain. 

- Les precipites formes sur les joints de grains sont des lamelles paralleles, presque 
identiques et ayant la meme distance interlamellaire. 

-Trois types de reaction lamellaire sont observes pour des temperatures de vieillissement 
basses. 

Une morphologie typique de la reaction de precipitation discontinue dans l’alliage 
Al-15at.%Zn est illustree par les Figures. 37, 38 et 39, ou on peut distinguer clairement le 
precipite sur le joint de grain qui indique le debut de precipitation. Pendant la migration du 
joint de grain, une region etroite se trouvant derriere la limite du joint de grain, est epuisee 
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d’elements de solute par diffusion, cela resulte en la formation d’une Zone libre irreflechie 
adjacente a la limite du joint de grain. 





Figure 38. Precipitation discontinue dans l’alliage Al-15 at.% Zn [143,144] 
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Figure 39. Precipitation discontinue dans Al-15at%Zn [143,144] 



Le mecanisme de Tu et Turnbull est improbable dans ce systeme d’alliages, un 
mecanisme alternatif suggere par Foumelle et Clark [146] serait le plus vraisemblable qui 
opere dans le systeme d’alliages Al-Zn. La Figure 40 montre un excellent exemple de la 
precipitation discontinue dans le cas d’alliages Al-15 at%Zn ou le « mecanisme - S » est 

predominant. 
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Figure 40. Mise en evidence du «mecanisme - S» lors de la precipitation discontinue 

dans Al-15at%Zn [143,144] 



IV.3. Precipitation et dissolution discontinue dans le systeme 
cT alliages Mg-Al 

IV.3.1. Pecipitation discontinue 

La reaction de precipitation discontinue dans les alliages du systeme Al-Mg a fait l'objet de 
nombreuses investigations theoriques et experimentales ayant contributes a la comprehension 
des differents mecanismes les gouvernant. Afin de mettre en evidence les differentes phases 
existantes dans le systeme d’ alliages Al-Mg, considerons le diagramme d’equilibre de ce 
systeme (fig.41) [147]. 




Figure 41. Diagramme d’equilibre du systeme d’alliages Mg-Al [147] 

A la temperature de 436°C et a une concentration de 32 % d’ aluminium, Les cristaux de 
magnesium 8 (a) forment la phase intermediate y ((3) (MgsAh), qui est l’eutectique. La 
solubilite de l’aluminium a la temperature eutectique est tres elevee (12,64 %), mais elle 
diminue rapidement avec la diminution de la temperature, elle est de 2,3 % a 100°C. Les 
alliages techniques de ce systeme d’alliages une concentration maximum en aluminium de 10 
%. Le recuit d’homogeneisation dans le domaine de la phase 8 entre 400°C et 500°C conduit 
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a 1’ elimination de la difference de concentration en aluminium dans les joints de grains et la 
matrice. 

Un refroidissement lent conduit a la precipitation de cristaux de forme ponctuelle et qui 
croissent par la suite en donnant des lamelles y (Mgs Ah), ayant une structure ressemblant 
l’eutectoide perlite de l’acier. 

Le precipite lamellaire se forme uniquement dans les alliages de ce systeme avec une 
concentration en aluminium superieur a 6%. 

L’etude faite par J.Gjonnes [148] a montre que la precipitation discontinue dans ce systeme 
d’alliages apparait uniquement aux hautes et basses temperatures, tandis que les temperatures 
intermediaires favorisent la precipitation discontinue. Aux hautes temperatures la precipitation 
discontinue disparait parceque la diffusion en volume empeche sa croissance et aussi parce que 
sa germination devient difficile. A basse temperature, la precipitation continue qui se produit au 
debut du recuit bloque l’initiation de la precipitation discontinue. Les valeurs maximales de la 
microdurete sont obtenues a la fin de la reaction de precipitation, par contre la coalescence des 
lamelles conduit a une diminution de la microdurete et a une augmentation de la distance 
interlamellaire sans globulisation. 

Comme il est connu, la deformation plastique juste apres trempe introduit des defauts dans 
la matrice conduisant a 1’ acceleration du processus de la precipitation. Cependant dans ce 
systeme d’alliage le vieillissement a des temperatures elevees peut declencher en plus du 
processus de precipitation, le processus de recristallisation pouvant entramer un ralentissement 
du processus de la precipitation gouvemee par la diffusion. Cela signifie que la recristallisation 
conduit a la formation d’une nouvelle matrice contenant beaucoup moins de dislocations et a 
grains plus fins que ceux de l’alliage ecroui. Mais la formation de germes d’une nouvelle phase 
au sein d’une solution solide sursaturee et deformee apres trempe, peut s’opposer au mouvement 
des joints de grain et par consequent, retarder la recristallisation et conduit a une interaction entre 
la precipitation et la recristallisation [149]. 

Les mecanismes de restauration et de recristallisation etant aussi gouvernes par le 
processus de diffusion, ils dependent done de la densite de defauts ponctuels, plans ou 
lineaires et on peut penser que les deux processus se produisent dans les memes conditions 
thermiques que les phenomenes de precipitation. II est connu qu’un materiau deforme 
commence sa restauration juste apres la deformation pour retrouver son equilibre 
thermodynamique. La restauration peut se faire done a l’ambiante (spontanement). La 
recristallisation par contre, necessite une agitation thermique pour se produire 
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En effet pour la creation de la structure heterogene souhaitee a partir de la solution 
solide sursaturee et deformee, la determination des intervalles de temperatures de 
vieillissement est necessaire. De meme le mecanisme de durcissement structural est 
controle par le cisaillement de ces particules par les dislocations en mouvement, ceci 
expliquerait la diminution de la ductilite accompagnant le durcissement observe [150,151] 
du aux empilements de dislocations, causes par les champs de contraintes entourant les 
particules. Cependant dans ce systeme d’alliages l’influence de la deformation plastique 
sur la cinetique de la precipitation discontinue est peu documentee, elle semble avoir un 
role non general, elle depend de l’aHiage considere, car elle peut accelerer ou retarder la 
cinetique de la precipitation discontinue et/ou associee a la recristallisation. Dans ce type 
d’alliage la predeformation plastique conduit a la formation de dislocations et macles. Au 
cours du vieillissement les cellules precipitees sont bloquees par les macles, c’est-a-dire 
l’existence d’une interaction du front de reaction avec les joints de macles, de meme les 
dislocations deviennent le siege d’une precipitation discontinue. 

IV.3.2. Dissolution discontinue 

La dissolution discontinue (DD) des phases a l’etat solide peut s operer en principe a 
toute temperature superieure a la temperature de solubilite correspondant a la composition 
de l’alliage. Elle conduit a la migration inverse du front de reaction de la precipitation 
discontinue (DP) en laissant derriere lui une solution solide non homogene a ~ , 
caracterisee par des fluctuations de concentration . Cette reaction est de la forme : 

<x 0 + (3 ► a ~ 

Dans un alliage du systeme Cu-Cd, Sulonen [152] observa que le precipite (3 laisse 
une trace (ombre) lors de la dissolution discontinue due a la non homogeneite de 
concentration en solute dans la zone dissoute et qui disparaitra apres le prolongement de la 
duree de dissolution. II arriva a la conclusion que la dissolution discontinue et la 
precipitation discontinue different principalement par le stade de germination qui n’est pas 
une etape necessaire dans la dissolution discontinue. Tu et Turnbull [153] remarquerent 
lors d’une etude dans un alliage du systeme Pb-Sn que la force motrice de dissolution 
differe d’une cellule de precipite a une autre et cela est du a la distance interlamellaire, de 
meme ils definerent une temperature critique de dissolution inferieure a la temperature de 
solubilite. Chuang et al [154] dans une etude sur un alliage du systeme Ni-In trouverent 
que la dissolution discontinue peut prendre des heures et que la vitesse de la dissolution 
discontinue est nettement superieure a celle de la precipitation discontinue. 
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Pawlowski [155] et Bradai [156] ont etabli un modele schematique de la 
dissolution discontinue, avec le front de reaction de la precipitation discontinue (RF/DP), 
les colonies de precipite (IC), le joint de grain original (OGB) (fig. 42 et 43). 

Sulonen [152] observa dans un alliage du systeme Al-Zn qu’une predeformation a la 
dissolution conduit a 1’ acceleration de cette demiere a dominance continue, par contre la 
reaction de dissolution se fait d’une fagon discontinue dans les echantillons non deformes. 
Dauger [157] trouva lors de la dissolution dans un alliage du meme systeme, que la phase 
dissoute conduit au durcissement de l’alliage. De meme Pawlowski [158] trouva lors 
d’une etude sur des alliages des systemes Al-Zn, Cu-Ag, Cu-Ti et Co-Al que la phase 
dissoute conduit aussi qu durcissement de 1 ’ alliage, la fragmentation des lamelles (3 cause 
les meme effets et que les proprietes mecaniques apres la dissolution discontinue 
dependent etroitement des proprietes avant la dissolution. 




Figure 42. Representation schematique de la dissolution discontinue [156] 




Figure 43. Dissolution discontinue dans l’alliage Mg-10 mass.% A1 [156] 
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IV.4. Precipitation discontinue dans le systeme d’alliages Ni-In 

La figure 44 represente une partie du diagramme d'equilibre du systeme d’alliages Ni-In 
revise avec la ligne de solubilite metastable X m (T) [159], ou la solubilite maximale de l'indium 
est de 8,8 at.% a la temperature de 1181K. 




Figure 44. Partie du diagramme d'equilibre du systeme d'alliage Ni-In, avec 
la ligne de solubilite metastable [159] 

L'alliage Ni-1,4 at.%In est caracterise par une reaction de precipitation discontinue lors 
d'un traitement de vieillissement a 600°C, par contre une predeformation plastique ne favorise 
pas le declenchement de cette reaction. Certains auteurs ont etabli des criteres pour lesquels la 
precipitation discontinue dans le systeme d’alliages Ni-In peut avoir lieu, mais ces criteres ou 
regies ont ete verifiees par d'autres et ils ont pu constater quelles ne sont pas generates pour 
tous les alliages. Zener et Hillert [160,161] pensent que cette reaction se deroule avec la vitesse 
maximale possible, Puls et Kirkaldy [162] suppose que la production de l'entropie devient 
maximale et Cahn [163] postule une decroissance maximale dans le temps de l'enthalpie libre. 

Differents auteurs [163-171] ont jusqu'a present examine les mecanismes de la 
precipitation discontinue dans les solutions solides riche en Nickel du systeme d'alliage Ni-In 
contenant de 1,4-8 at.%In et ont constate que la decomposition s'effectue selon le mode 
discontinue en lamelles fines avec un reseau cubique a faces centrees et dont la phase 
intermetallique est la phase Ni^In. Cette premiere reaction est accompagnee d'une seconde 
reaction conduisant la structure fine precipitee a une structure coalescee et qui s'agit toujours 
de la meme phase. Ces deux processus sont controles par la diffusion aux joints de grain. 
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Selon certains auteurs [172-174], la croissance plus probable des dislocations joue un 
role dominant pour la germination, dont les sites preferentiels de cette derniere sont les joints 
de grains a petits et a grands angles et autres domaines riche en dislocations dans la matrice. II 
a ete accepte que le processus de croissance des lamelles developpe continuellement autour de 
son voisinage des dislocations thermiques, qui agissent comme sites de germination. A cet effet 
le processus de precipitation peut progresser de la fa§on catalytique dans la mesure oil il n'y a 
pas une interaction entre la croissance des lamelles et le developpement des dislocations, dans 
le cas contraire ce processus conduit au manque d'une discontinuity rigoureuse de cette 
reaction et elle est consideree comme continue autocatalytique. Dans ce cas la reaction est 
gouvernee non pas par la diffusion aux joints de grains dans le front de la reaction mais 
beaucoup plus par la diffusion en volume. Cette reaction a ete trouvee dans differents systemes 
d'alliages dans lesquels le volume specifique de la matrice initiale et du produit de la reaction 
sont tres differents. J.P.Drolet [175] a demontre aussi que le cycle de temperature peut avoir 
comme consequence le developpement de dislocations qui empeche la germination sur les 
joints de grains. 

Les travaux de W.Gust [176] sur deux alliages du systeme Ni-In avec 5 et 7,5 at.%In ont 
montres que la germination du precipite lamellaire s’effectue sur les joints de grains a grands 
angles (fig. 45) 




Figure 45. Precipitation discontinue dans l’alliage Ni-7,5 at.%In apres un vieillissement 
de 5,4 mn a T= 620°C [176] 
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De meme il a ete observe comme reaction secondaire, une reaction de coalescence 



discontinue de la structure lamellaire (fig. 46). 




Figure 46. Precipitation discontinue dans l’alliage Ni-7,5 at.%In apres un vieillissement 
de 3,5 mn a T= 774°C, f : lamelles fines et g : lamelles coalescees [176] 

Selon Graf [177], Gust [176], Budorov et al [178], la precipitation discontinue declenchee 

sur le joint de grain et le bord de l’eprouvette dans les alliages Ni-7,5 at.%In et Ni-5 at.%In 

croit avec la meme vitesse (fig. 47). 




Figure 47. Vitesse de croissance du precipite mesuree dans les alliages Ni-7,5 at.%In et 
Ni-5 at.%In [176] en comparaison avec celle indiquee dans la literature [177,178] 
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De meme Failure de la courbe de la distance interlamellaire reciproque 1/1 en fonction de la 
temperature de recuit mesuree dans les alliages Ni-7,5 at.%In et Ni-5 at.%In [202] correspond 
a celle etablit par Graf et Budorov [177,178], (fig. 48). 




Figure 48. Distance interlamellaire reciproque 1/1 en fonction de la temperature de recuit 
mesuree dans les alliages Ni-7,5 at.%In et Ni-5 at.%In [176] en comparaison 
avec celle indiquee dans la literature [177,178] 



67 



BIBLIOGRAPHIE 



1. V.Novikov, grain growth and control of microstructure and texture in polycristalline 
materials, CRC press, Boca Roton, FL.USA, p.24-29, (1977). 

2. K.E.Hensger, Structurveranderung beim erwarmten plastisch vcrformtcr metallen, MWT, 
Bergakademie Freiberg, p.87-95, (1977). 

3. R.Jonck, le trefile 39, Stuttgart, p.47-54, (1982). 

4. B.Bredendick, Fertigungstechnick 2, Verlagtechnick, Feipzig, p.47-54, (1966) 

5. F.Abdellioua, Influence de la deformation plastique sur la dilatation thermique des alliages 
a base de cuivre, memoire de magistere, p.53-59, (2002). 

6. P.G.Schewmon, Transformations in metals, MC.Grow-Hill, New York, p.l 18, (1969). 

7. J.Boiley et P.Hirsch, Proc.Royal soc.A267, p.ll, (1962). 

8. R.D. Doherty, in Recrystallization of metals, ed.by F.Himmel, New York. Gordon and 
Breach, p.3 1 1, (1963). 

9. P.G.Schewmon, Transformations in metals, MC.Grow-Hill, New York, p.l 18, (1969). 

10. C.Zener, private communication to C.S. Smith, ibid., p. 15,175, (1949). 

11. N.E.Hannerz and F.Deka.Zuisky, J.Iron, Stell Inst., p. 208, 475, (1970). 

12. T.Gladman, Proc.Roy.Soc., [A], 294, 298, (1966). 

13. T.Gladman and D.Dulieu, Metal. Sci., This vol., p.167, (1970). 

14.. R.D. Doherty, A.Hughes,F.J.Humphreys,J.J. Jones, D.Juul.jensen, ME. Kassner, 

W.E.Kiny,T.R.Mcvelly,H.J.MC queen and A.D.Rollet , Materials science and engineering 
A238,p. 219-274, (1966). 

15. J.P.Drolet and A.Galibois, Met. Trans., p.2, 53, (1971). 

16. E. Grant and all, journal of materials sciences. ,13, p.3554-3573, (1984). 

17. J.E. Burke, Trans. Amer.Ins. Min. Met. Eng.; p.73 (1949). 

18. L.S.Schwindermann and all, Phys.Met.Metall.,35, p.187, (1973). 

19. L.S.Schwindermann and E.M.Fridmann, Z.Metallkde., 64, p.458, (1973). 

20. L.S.Schwindermann, V.Yu.Aristov and C.V.Kopezsky, Scripta Metall., 11, 
p.109, (1977). 

21. M.Roth and H.Hu, Trans.Aime, 245, p.1577, (1969). 

22. M.Roth and J.M.Raynal, J.Appl.Cryst., 7, p.219, (1974). 

23. A.Hassner, in “ Diffusion in Metallischen werkstoffen “ Verlag fur 
grundstoffindustrie, Leipzig, p.41, (1970). 



68 



24. M.Hillert, in „ The Mechanism of phase transformations in Crystalline 
Solids", Monograph and Report Series N°33, Institute of Metals, London, 
P.231, (1969). 

25. T.-H. Chuang, Doktorarbeit, Universitat Stuttgart, (1983). 

26. L.N.Larikov and O. A. Shmatko, “ Cellular Precipitation in Supersaturated 
Solid Solutions”, Nauk. Dumka, Kiev, (1976). 

27. M.Hillert, Met. Trans.3, p.2729, (1972). 

28. R Wurster-Scheiffele, Diplomarbeit Universitat Stuttgart, (1977). 

29. W.Gust, B.Predel and T.Nguyen-Tat, Z. Metallk., 67, p.110, (1976). 

30. Y.C.Liu and H.I.Aaronson, Acta Met., 16, p.1343, (1968). 

31. B.Predel and W.Gust, Mater. Sci. Eng., 17, p.41, (1975). 

32. Ye.S.Kucharenko, Phys.Met.Metallogr., 39 (4), p.121, (1975). 

33. E.Hornbogen, Met.Trans., 3, p.2717, (1972). 

34. T.Muschik, Doktorarbeit, Universitat Stuttgart, (1988). 

35. P.Villers and L D. Calvert (Hrsg), Pearson Handbook of crystallographic 
phases 3, Am.Soc for Metals, Meatals Park, Ohio, (1985). 

36. D.B.Williams and E.P.Butler, Int.Met.Rev., 26, pl533-1539, (1981). 

37. A.H.Geisler and J.B.Newkirk, Metals Techn., 15, Publ. N° 2444, (1949). 

38. M.P.Puls and J.S.Kirkaldy, Met.Trans., 3, p.2777, (1972). 

39. D.A.Porter, D.B.Williams and J.W.Edington, in “ Electron Microscopy, Vol. I, 
The Australian Academy of science, Canberra, p.656, (1974). 

40. D.J.H.Corderoy and R.W.K.Honeycombe, J.Inst.Met., 64, p.65, 93, (1963). 

41. N.Ageew and G. Sachs, Z.Phys., 66, p.293, (1930). 

42. N.Ageew, M. Hansen and G. Sachs, Z.Phys., 66, p.350, (1930). 

43. G.B. Gibbs, Phys.Stat.Sol., 16, K27, (1966). 

44. D.B.Williams and J.W.Edington, Acta.Met., 24, p.323, (1976). 

45. W.Gust, B.Predel, et V.Roll, Acta.Met, 28, p.1395, (1980). 

46. R.A.Foumelle, J.B.Clark, Met.Trans., A3, p.1489, (1991). 

47. K.N.Tu and D. Turnbull, Acta. Met., 15, p.369, (1967). 

48. K.N.Tu and D. Turnbull, Acta. Met., 15, p.1317, (1967). 

49. R.A.Foumelle, Acata. Met., 27, p. 1 135, (1979). 

50. R.A.Foumelle, J.B.Clark, Met.Trans., A3, p.1489, (1991). 

51. M.Elner and J.Less-Common Met., 48, p.21, (1976). 

52. K.J.Best and T.Godecke, Z.Metallkde., 60, p.659, (1969). 



69 




53. R.A.Foumelle, J.B. Clark, Met.Trans., A3, p.2754, (1972). 

54. A.Bogel, Diplomarbeit, Universitat Stuttgart, (1985). 

55. M.Frebel and J. Schenk, Z.Metllkde, 70, p.230, (1979). 

56. C. Zener, Trans.Aime, 167, p.513, (1946). 

57. H.I.Aaronson and Y.C.Liu, Scripta Met. ,2, p.l, (1968) 

58. J.C.Fischer, J.Appli.Phys., 22, p.74, (1951). 

59. J.W.Cahn, Acta. Met.7, p.18, (1959). 

60. H.I.Aaronson, Mater.Sci.Forum, 3, p.l, (1985). 

61. J.M.Schapiro and J.S.Kirkaldy, Acat.Met., 16, p.579, (1968). 

62. J.Petermann and E.Hombogen, Z.Metallkde., 59, p.814, (1968). 

63. K.Liicke, Z.Metallkde., 52, p.l, (1961). 

64. D. Turnbull and H.N.Treafis, Acta. Met., 3, p.43, (1955). 

65. M.Avrami, J.Chem.Phys., 7, p.l 103, (1939). 

66. W.C.Johnson and all, Met.Trans., 6A, p.911, (1975). 

67. D. Turnbull and H.N.Treafis, Trans. Aime, 212, p.33, (1958). 

68. J.Nystrom, Arkiv f. fysik, 1, p.359, (1950). 

69. W.Gust, and all, Acta.Metal., 28, p.1235-1244, (1980). 

70. A.H.Geisler, Phases Transformations in solids, edit.John Wiley, p.387-394, (1951). 

71. R.A.Foumelle, Acata. Met., 27, p. 1 135, (1979). 

72. W.Gust and LKaur, “ Fondamentals of grain and interphase boundary diffusion “, 
Ziegler Press, Stuttgart, (1989). 

73. S.Budurov and W.Boschinov, Z.Metallkde., 71, p.617, (1980). 

74. M.Foll, Diplomarbeit, Universitat Stuttgart, (1982). 

75. S.Mayer, Doctorarbeit, Universitat Stuttgart, (1988). 

76. J.M.Schapiro and J.S.Kirkaldy, Acta.Met.,16, p.579, (1968). 

77. U.Roll, Doktorarbeit, , Universitat Stuttgart, (1978). 

78. R.C.Weast, “ Handbook of Chemistry and physics “, Chem. Rubber Co, Boca Raton, 
Florida, (1985). 

79. 1.G.Solarzano, G.R.Purdy and E.C.Weathery, Acat.Met., 32, p.1709, (1984). 

80. W.Gust, M.B.Hintz, B.Predel and U.Roll, Acta.Met., vol.28, p.1235-1244, (1980). 

81. M.S.Sulonen, Acat.Met., vol.8, p.1924-1929, (1960). 

82. K.N.Tu and D. Turnbull, Metallurgical Transaction, Vol.2, p.2511-2515, (1971). 

83. T.H.Chuang, R.A.Foumelle, W.Gust and B.Predel, Proceeding of Jimis.4, 
Supplement to Transactions of the Japan Institute of Metals, (1986). 



70 




84. W.Scharfenberger, G. Schmitt and H.Borchers, Z.Metallkde., 63, p.553, (1972). 

85. A.Pawlowski, Discontinuous Dissolution in aged Alloys, Archive of Metallurgy, 

Vol.34, (1989). 

86. T.H.Chuang, Phd Dissertation, University of Stuttgart, (1983). 

87. T.H.Chuang and W.Gust, Anais to 7° CBECIMAT, UFSC, Florianopolis, S.C., 
p.7-14, (1986) 

88. M. Hansen and K.Anderko, “ Constitution of Binary Alloys “, MvGraw-Hill, 

NewYork, (1958). 

89. H.Bohm, Z.Metallkde., 50, p.87, (1959). 

90. B.Predel, M.Frebel and W.Gust, “ Untersuchung zur diskontinuirlichen Auscheidung 
in Metallischen Systemen “, Westdeutscher Verlag Opladen, (1977). 

91. Z.Boumerzoug, These de Magistere, Universite de Constantine, (1992). 

92. H.Bohm, Z.Metallkde., 52, p.518, (1961). 

93. IJ.Polmear, J.Austral.Inst.Metals, 11, p.246, (1966). 

94. R.A.Foumelle, J.B. Clark, Met.Trans., A3, p.1489, (1991). 

95. K.N.Tu and T.Tumbull, Acata Met., 15, p.369, (1967). 

96. M.Frebel and K.Behler, Mater.sci.Eng., 22, p.201, (1976). 

97. J.M.Schapiro and J.S.Kirkaldy, Acata Met., 16, p.579, (1968). 

98. C.W.Spinger and D.J.Mack, J.Inst. Metals, 8, p.258-263, (1981). 

99. B.Predel and W.Gust, Mater.Sci.Eng., 16, p.239, (1974). 

100. B.Predel et W.Gust, Mater.Sci.Eng. 10, p.211, (1972). 

101. P.Barrand, C.R.Tottle, D.Driver and A.B.Michelle, Acta.Met.,15, p.1553-1558, 
(1967). 

102. M.Frebel, B.Prebel and U.Klisa, Z.Metallkde., 65, p.311, (1974). 

103. H.Borchers, W.Scharfenberg et R.Zurstege, Acta.Met., 22, p.405, (1968). 

104. W.Feo, Z.Metallk, 58, p.456, (1967). 

105. B.Predel and M.Frebel, Metall., 27, p.460, (1972). 

106. G.R.Speich, Trans.Aime, 242, p. 1359, (1968). 

107. M.Frebel and K.Behler, Met. Trans. A., 8A, p.621, (1977). 

108. J.Petermann et E.Hombogen, Z.Metallk., 59, p.814, (1968). 

109. C.lW.Spenger et D.J.Mack, , J.Inst.Metals, 84, p.7845, (1972). 

110. J.K.Fee and H.I.Aaronson, Acta.Met., 23, p.809, (1975). 

111. D.Chethaum et N. Ridley, J.Inst.Metals., 99, p.371, (1971). 

112. W.Gust, M.B.Hintz, B.Predel and U.Roll, Acta Met., 28, p.1235, (1980). 



71 




113. W.Gust, B.Predel and U.Roll, Acta Met., 28, p.1395, (1980). 

114. S.V.Sudareva, T.P.Krinitsina and Y.P.Romanov, Fiz.Metal.Meatlloved., 3, p.127-131, 
(1991). 

115. D.B.Williams and E.P.Butler, Int.Met.Rev., 26, p.153, (1981). 

116. H.Bohm, Z.Metallkde., 52, p.512, (1961). 

117. D.J.H.Corderoy and R.W.K.Honeycombe, J.Inst.Met., 92, p.432, (1965). 

118. R.A.Foumelle, J.B.Clark, Met.Trans., A3, p.1489, (1991 

119. U. Heubner and G.Wassermann, Z.Metallkde., 53, p.152, (1962). 

120. D.Hamana, N.Tabet and A.F.Sirenko, Memoires et Etudes Scientifiques, Revue de 
Metallurgie, p.97-103, (1985). 

121. LManna, S.K.Pabi and W. Gust, journal of Materials Science, 26, p.4888-4892, 

(1991). 

122. D.Hamana and R.Halimi, Scripta Met., vol.19, p.941-942, (1985). 

123. D.Hamana and H.Choutri, Scripta Metallurgica and Materialia, vol.25, p.859-864, 
(1991). 

124. Z.Boumerzoug, These de Doctorat d’etat, Universite de Constantine, (1998). 

125. D.Hamana and Z.Boumerzoug, Z.Metallkde., 7, p.85, (1994). 

126. D.Hamana and Z.Boumerzoug, IIB 98, Prague, (1999). 

127. N.Saheb, Z.Boumerzoug, D.Hamana, T.Faoui and O.Van der Biest, Scripta 
Metallurgica and Materialia, vol.32, p.1453-1458, (1995). 

128. Z.Boumerzoug and D.Hamana, Mater.Chem.Phy., vol.69, p.10-18, (2001). 

129. B.Predel and W.Gust, Mater. Scie. Eng., 19, p.217, (1975). 

130. B.Predel and W.Gust, Met. Trans. A., 7A, p.1958, (1975). 

131. U.K.Malhotra and K.B.Rundmann, Met.Trans., 3, p.1521, (1972). 

132. N.A.Chatanova and M.I.Zacharova, Phys.Met.Metallogr.,26, p.123, (1968). 

133. V. Gerald, Phys. Status. Solid., 1, p.37, (1961). 

134. J.W.Cahn, Trans.AIME, 242, p.166, (1968). 

135. J.Delafond, A.Junqua, J.Mimault, J.P. Riviere, Acta Met., 8, p.317, (1974). 

136. W.D.Robertson, R.S.Bray, “ in Precipitation from solid solution “, Amer.Soc.Met., 
Clevaland, p.328, (1959). 

137. J.Schelten, Z.Naturforschg., 23a, p.109, (1968). 



72 




138. A.Guinier, Solid. State Phys., 9, p.293, (1959). 

139. G.D. Preston, Roc.Roy.Soc., A. 167, P.526, (1938). 

140. W.Gerlah, Z.Metallkde., 40, p.281, (1949). 

141. J.Higgins, R.B.Nicholson and P.Wilkes, Acata Met., 22, p.201, (1974). 

142. A.Pawlowski, and W.Truszkowski, Acta.Met., 30, p.37-50, (1982). 

143. R.Zieba and A.Pawlowski, Mater.Sci.Eng. A. 108, p.9-17, (1990). 

144. S.E.Bauman, J. Michael and D.B.Williams, Acta Met., 29, (1981). 

145. W.Lacom and C.V.Zahra, Scripta Met., 18, p.721, (1975). 

146. R.A.Foumelle, J.B.Clark, Met.Trans., A3, p.1489, (1991). 

147. Schumann, Metallographie, VEB Deutscher Verlag, (1974). 

148. J.Gjonnes and T.Ostme, Z.Meatllkde., 31, p.604, (1970). 

149. W.Gust, B.Predel and K.Diekstall, Z.Metalkde., 69, p.75, (1978). 

150. P.Zieba and W.Gust, Int. Mater. Rev, 54, p.43, (1998). 

151. D.Bradai and all, Mater.Sci.Eng., 34, p.5431, (1999). 

152. M.S.Sulonen, Acta Metal, Vol.8, p. 1924-1929, (1960). 

153. K.N.Tu and D. Turnbull, Metallurgical Transaction, Vol.2, p.2511-2515, (1971). 

154. T.H.Chuang, W.Gust and R.A.Foumelle , Eng. And Sci. of Mat., Universidade. 
Federal, Florianapolis Santa Catarina, p.7, (1986). 

155. A.Pawlowski and P.Zieba, Mater.Sci.Eng. A. 108, P.9, (1989). 

156. D.Bradai, P.Zieba, E.Bischoff and W.Gust, Mater.Chem. and phys. 72, p.401-404, 

( 2001 ). 

157. A.Dauger, E.K.Boudili and M.Roth, Scripta Met., 24, p. 1 1 19, (1976). 

158. A.Pawlowski, Arch.of.Met., Vol.34, p.124-130, (1989). 

159. W.Gust, U.Leiniger and B.Prebel, Z.Metallkde. 87, p.1542, (1981). 

160. C. Zener, Trans. Aime., 167, p.550, (1946). 

161. M. Hillert, Jemkont. Ann., 141, p.757, (1957). 

162. M. P. Puls and J. S. Kirkaldy, Met. Trans., 3, p.2777, (1972).. 

163. N. Ageew, G. Sachs, Z. Phys., 66, p.293, (1930). 

164. N. Ageew, M. Hansen and G. Sachs Z. Phys., 66, p.66, (1930). 

165. P. Barrand, C. R. Tottle, D. Driver and A. B. Mitchell, Acta Met., 15, p.1553, (1967). 

166. D. B. Williams and J. W. Edington, Acta Met., 24, p.323, (1976). 

167. S. Budurov, V. Bojinov and K. Russev, Kristall und technik, 13, p.436, (1978). 

168. S. Budurov, W. Boshinov, Z. Metallk., 71, p 617, (1980). 

169. T.- H. Chuang, Doctorarbeit, Universite Sttutgart, (1983). 



73 




170. M. Frebel, G. Duddek, W .Graf, M. N. Faradani and B. Otte, Ber. Bunsenges. Phys. 
Chem. 82, p.259, (1978). 

171. U.Leinenger, Diplomarbeit, Universite Sttutgart, (1977). 

172. T.- H. Chuang, R.A.Foumelle, W. Gust and B. Predel, Acta Met., 36, p.775, (1988). 

173. E. Horbogen, Trans. Aime, 227, p.1411, (1963). 

174. B. Predel, M. Frebel and W.Gust, untersuchungen zur DP in metallischen systemen, 
west deutscher verlag, Opladen, (1977). 

175. J.P.Drolet and A.Galibois, Met.Trans., 12, p.253, (1971). 

176. W. Gust, Habilitationschrift, Universite Sttutgart, p.8-20, (1980). 

177. W. Graf, diplomarbeit, Universite Munster, (1976). 

178. S. Budurov, V. Bojinov and K. Russev, Z. Metallk., 69, pl04, (1978). 



74 




